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Kurzdarstellung
Im binären Mn-Ga-System wurde für Legierungen mit 55 at.% bis 65 at.% Mangan die Phasen-
bildung der L10-Phase mit Röntgenbeugung und Dierenzialkalorimetrie untersucht. Nach der
Herstellung der L10-Phase in allen Legierungen erfolgte eine Untersuchung der intrinsischen ma-
gnetischen Eigenschaften. Die Mn55Ga45-Legierung zeigte dabei die höchste Sättigungsmagneti-
sierung mit µ0Ms = 0,81T. Für diese Legierung erfolgten deshalb Versuche zur Verbesserung der
extrinsischen Eigenschaften. Dazu wurden Pulver gemahlen und die Möglichkeit der Ausrichtung
im Magnetfeld untersucht. Dabei konnte ein Texturgrad von 0,45 für Pulver mit einer Partikelgrö-
ÿe kleiner 10µm erreicht und die Koerzitivfeldstärke um das 7-fache gegenüber der Volumenprobe
erhöht werden. Weiterhin konnten die Pulverproben durch Heiÿkompaktieren bei 400 ◦C erneut zu
einer Volumenprobe gepresst werden. Die dabei erhaltene Probe besitzt eine Koerzitivfeldstärke
von 0,16T und eine leicht reduzierte Sättigungsmagnetisierung auf Grund einer Packungsdichte
von 83%.
Im ternären Mn-Al-Ga-System wurden Proben der Sollzusammensetzung Mn55Al45−xGax mit
5,625 < x < 22,5 hergestellt. Für Legierungen mit x ≥ 11, 86 erwies sich eine Wärmebehandlung
bei 600 ◦C für 24 Stunden als ausreichend die reine L10-Phase zu erzeugen. Bei den Legierungen
mit einem geringeren Ga-Anteil war eine zweistuge Wärmebehandlung notwendig, um ausschlieÿ-
lich L10 zu erhalten. Nach der ersten Wärmebehandlung bei 1100 ◦C entstand ein Phasengemisch
aus γ2 und L10(ε). Letzteres wurde aus der ε-Hochtemperaturphase gebildet. Durch die anschlie-
ÿende Wärmebehandlung bei 500 ◦C für 24 Stunden konnte die verbleibende γ2-Phase in L10(γ2)
umgewandelt werden. Untersuchungen der lokalen Legierungszusammensetzung ergaben einen ge-
ringeren Mn-Anteil der L10(γ2)-Phase im Vergleich zu L10(ε). Die Unterschiede in den zwei L10-
Phasen konnten weiterhin durch eine Reexaufspaltung in den Röntgenbeugungsaufnahmen sowie
der Existenz zweier Curie-Temperaturen bestätigt werden. Die gemessenen Sättigungsmagnetisie-
rungen ergaben eine Superposition beider Phasen und einen maximalen Wert von µ0Ms = 0,85T.
Untersuchungen der thermischen Stabilität der L10-Phasen bei 700 ◦C zeigten, dass die L10(γ2)-
Phase thermisch stabil ist und sich die L10(ε)-Phase langsam in β-Mn und γ2 zersetzt. Bei der
Zersetzung war im Vergleich zum binären Mn-Al-System eine starke Steigerung der thermischen
Stabilität durch die Substitution geringer Mengen Galliums zu erkennen. Über die zersetzungs-
bedingte Reduktion der Magnetisierung konnten Abschätzungen der Zersetzungskinetik getroen
werden.
Abstract
In the binary Mn-Ga system alloys with 55 at.% to 65 at.%manganese were produced. The forma-
tion of the L10 phase was investigated with x-ray diraction and dierential scanning calorimetry.
After the formation of the L10-phase in all alloys the intrinsic magnetic properties were measured.
The highest saturation magnetisation of µ0Ms = 0.81T was found in the Mn55Ga45 alloy and
therefore experiments to increase the extrinsic properties were subsequently carried out with this
alloy. The milling of powder and the possibility to align the particles in a magnetic eld were
studied. A degree of texture of 0.45 was achieved with a powder particle size less than 10µm.
Additionally the coercivity was increased by 7 fold compared to the bulk sample. Furthermore it
was possible to hot compact the powder to a bulk sample at a compaction temperature of 400 ◦C.
This bulk magnet obtained a coercivity of 0.16T and a slightly reduced saturation magnetisation
due to a packing density of 83%.
In the ternary Mn-Al-Ga system, samples with a target composition of Mn55Al45−xGax with
5.625 < x < 22.5 were produced. For alloys with x ≥ 11.86 annealing at 600 ◦C for 24 hours was
sucient to obtain a material composed of a single L10 phase. Alloys with less Ga inside nee-
ded a two-step head treatment to get only L10 phases. After the rst heat treatment at 1100 ◦C
a phase mixture of γ2 and L10(ε), formed from the high temperature ε phase, was found. Due
to a second annealing at 500 ◦C for 24 hours the remaining γ2 phase could be transformed into
L10(γ2). Measurements of the local composition showed a reduced Mn content of the L10(γ2) pha-
se compared to L10(ε). The dierences between the two L10 phases were also conrmed by a peak
splitting in the x-ray diractograms as well as by the existence of two Curie temperatures. The
measured saturation magnetisations were a superposition of both phases with a maximum value
of µ0Ms = 0.85T. Investigating the thermal stability of the L10 phases at 700 ◦C showed that the
L10(γ2) phase was stable, whereas the L10(ε) slowly decomposed into β-Mn and γ2. Compared
to the binary Mn-Al system the thermal stability of the L10 phase was considerably improved
by the substitution of small amounts of gallium. A measure of the kinetics of the decomposition
reaction was obtained by measuring the reduction in saturation magnetisation of the samples
after dierent annealing durations.
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1 Einleitung
Magnete sind aus einem modernen Leben nicht wegzudenken. In nahezu allen technischen
Anwendungen stecken verschiedenste Arten von Magneten. Ein wichtiger Anteil hierbei
wird von den Permanentmagneten abgedeckt. Diese ermöglichen es ohne elektrische Strö-
me ein stationäres Magnetfeld zu erzeugen. Die Anwendungsfelder der Permanentmagnete
sind sehr breit aufgestellt. Besonders die voranschreitende Energiewende hat einen enor-
men Einuss auf die Nachfrage für Permanentmagnete. Der Übergang zu erneuerbaren
Energiequellen, wie den Windkraftanlagen, sowie die wachsende Elektromobilität erfordern
eine groÿe Anzahl an leistungsfähigen Permanentmagneten für Generatoren und Elektro-
motoren [1, 2]. Weiterhin nden Magnete Einsatz in Haushaltsgegenständen, Lautspre-
chern und Festplatten. Das breite Anwendungsspektrum zeigt sich auch in den technischen
Anforderungen, die an die Magnetwerkstoe gestellt werden. Während für viele Anwen-
dungen, bei denen die Gröÿe und das Gewicht des verbauten Magneten weniger wichtig
ist, klassische Ferrite verwendet werden, erfordern Elektromotoren und Generatoren die
sehr leistungsstarken Nd-Fe-B-Magnete. Weltweit machen die Ferrite etwa 90 % des Ge-
wichts und 30 % des Preises der verkauften Magnete aus [3]. Jedoch zeigen Prognosen,
dass der Bedarf an leistungsstarken Selten-Erd-haltigen Magneten weiter steigen wird [4].
Dies führt zu einem angespannten Markt für die benötigten Selten-Erd-Rohstoe. Ein kri-
tischer Punkt für diese Entwicklung liegt in dem annähernden Monopol Chinas für die
Produktion und den Vertrieb von Selten-Erd-Elementen. Dadurch kam es bereits 2012 zu
einer sogenannten Selten-Erd-Krise, die mit einem enormen Anstieg der Magnetpreise
einherging [5, 6, 7]. Auf Grund der möglichen Preisschwankungen wird deshalb versucht,
den Anteil an Selten-Erd-Elementen durch verschiedene Methoden wie Gefügeoptimierung
[8] und Kornfeinung [9] zu reduzieren. Weiterhin wird die Forschung nach neuen Selten-
Erd-freien Permanentmagnetwerkstoen vorangetrieben. Die grundlegenden Überlegungen
für die vielen Forschungsansätze sind durch das breite Anforderungsspektrum der Magne-
te gegeben. Viele Aufgabengebiete, für die die Leistung der Ferrite nicht ausreichend ist
und die noch keine Hochleistungs-Nd-Fe-B-Magnete erfordern, werden heutzutage durch
kunstogebundene Nd-Fe-B-Magnete abgedeckt. Für diese Art von Anwendungen könnten
Selten-Erd-freie Materialsysteme eine gute Alternative darstellen. Voraussetzung für solche
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Materialien sind ein Energieprodukt zwischen 100 kJm−3 und 200 kJm−3, eine ausreichend
hohe Curie-Temperatur sowie ein niedrigerer Herstellungspreis als für die kunststoge-
bundenen Nd-Fe-B-Magnete [10]. Eine weitere wünschenswerte Eigenschaft ist ein gutes
Korrosionsverhalten [2, 11]. Zudem soll auf eine nachhaltige Verfügbarkeit der Rohmate-
rialien und ihre Umweltverträglichkeit geachtet werden.
Bei der Suche nach geeigneten Selten-Erd-freien Magneten sind vor allem Elemente mit ho-
hen magnetischen Momenten interessant. Die wichtigsten Elemente sind Eisen, Cobalt, Ni-
ckel und Mangan. Die Erforschung geeigneter Hartmagnete erfolgt dabei über Berechnun-
gen von vielversprechenden Legierungen und experimentelle Untersuchungen dieser [12].
Interessante Kandidaten sind die Mn-haltigen Legierungen [10, 13]. Atomares Mangan hat
ein sehr hohes magnetisches Moment, besitzt aber eine antiferromagnetischen Ordnung
[14, 15]. In Mn-Ga- und Mn-Al-Legierungen mit Mn-Überschuss ist es jedoch möglich, ei-
ne tetragonale L10-Struktur zu erzeugen, die eine ferrimagnetische Kopplung mit groÿer
Sättigungsmagnetisierung und hoher magnetokristalliner Anisotropie aufweist [16, 17]. Die
L10-Struktur der Mn-Al-Legierungen ist themodynamisch metastabil, was groÿe Einschrän-
kungen in der Prozessierung mit sich bringt [18]. Im Gegensatz dazu ist die L10-Phase in
Mn-Ga-Legierungen eine stabile Phase. Während das Mn-Al-System schon sehr umfang-
reich untersucht wurde und eine industrielle Herstellung von Mn-Al-Magneten eine Zeit
lang erfolgte [19, 20], sind die wissenschaftlichen Kenntnisse über das Mn-Ga-System noch
deutlich geringer [21, 22, 23]. Beeindruckend an beiden Systemen ist die Ähnlichkeit der
Eigenschaften der L10-Phasen mit Ausnahme der thermischen Stabilität. Deshalb soll mit
dieser Arbeit eine Brücke zwischen den beiden Systemen geschlagen und die Bildung ei-
ner stabilen L10-Phase in ternären Mn-Al-Ga-Legierungen angestrebt werden. Um dies
zu erreichen, ist es zunächst notwendig, genauere Informationen über die L10-Phase in
den Mn-Ga-Legierungen zu sammeln, bevor mit der Erzeugung der ternären Legierungen
begonnen wird. Bei der Herstellung der Mn-Al-Ga-Legierungen steht die Bildung der L10-
Phase sowie die Untersuchung ihrer thermischen Stabilität und magnetischen Eigenschaf-
ten im Vordergrund. Dabei soll im Vergleich zum binären Mn-Al-System eine thermische
Stabilisierung der L10-Phase erreicht werden. Gleichzeitig ist es wünschenswert, die Men-
ge an eingesetztem Gallium möglichst zu reduzieren, um die Preise der Rohstoe für die
Magnete so gering wie möglich zu halten.
In dieser Arbeit werden grundlegende Untersuchungen für die Entwicklung von Mn-haltigen
Selten-Erd-freien-Permanentmagneten durchgeführt. Hierfür ndet zunächst eine Betrach-
tung der binären Mn-Ga-Legierungen statt. Unter Zuhilfenahme von Röntgenbeugungs-
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aufnahmen in Kombination mit verschiedenen Wärmebehandlungen soll die Bildung der
L10-Struktur in unterschiedlichen Legierungszusammensetzungen untersucht werden. Dif-
ferenzkalorimetrische Messungen werden unterstützend verwendet, um die Phasenumwand-
lungen zu bestimmen. Nach der Einstellung der L10-Phase in allen Legierungen erfolgt eine
Analyse der intrinsischen magnetischen Eigenschaften durch Magnetisierungs- und ther-
momagnetische Messungen. An der Legierung mit den vielversprechendsten intrinsischen
magnetischen Eigenschaften erfolgen im Anschluss Mahlversuche, um eine mögliche Stei-
gerung der Koerzitivfeldstärke zu erreichen. Am Ende werden Versuche zum magnetischen
Ausrichten der Pulverproben sowie eine exemplarische Umsetzung eines Heiÿkompaktie-
rungsversuches durchgeführt.
Im zweiten Abschnitt der Arbeit werden die gewonnenen Erkenntnisse für das binäre Mn-
Ga-System mit dem aus der Literatur bekannten Wissen über die L10-Struktur in Mn-Al-
Legierungen kombiniert, um eine Bildung von L10-haltigen Phasen in ternären Mn-Al-Ga-
Legierungen zu erreichen. Dafür werden eine Vielzahl von Legierungen mit verändertem
Al/Ga-Verhältnis hergestellt und unterschiedliche Wärmebehandlungen verwendet, um die
L10-Phase einzustellen. Die Phasenumwandlungen werden mit Röntgenbeugung und Ras-
terelektronenmikroskopie untersucht. Zusätzliche Aufnahmen mit einem Kerr-Mikroskop
werden verwendet, um einen Eindruck der entstandenen magnetischen Domänenstruktur
zu bekommen. Nach der Analyse der magnetischen Eigenschaften der ternären Legierungen
werden für ein gezieltes Beispiel Untersuchungen zur thermischen Stabilität der L10-Phase
durchgeführt und ein Vergleich mit den binären Mn-Al- und den Mn-Al-C-Magneten ge-
zogen.
Die Ergebnisse der Untersuchungen liefern Informationen über Bildung und thermische
Stabilität der L10-Phase in Mn-Ga- und Mn-Al-Ga-Legierungen. Zusammen mit den ge-
wonnenen Kenntnissen über die magnetischen Eigenschaften ergeben sich daraus mögliche
neue Anhaltspunkte für Optimierungs- und Verarbeitungsverfahren, um Selten-Erd-freie
Permanentmagnete herzustellen.
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2.1 Magnetismus
2.1.1 Atomarer Magnetismus
Die Betrachtung der magnetischen Eigenschaften eines Elementes erfordert einen Blick
auf die Elektronenstruktur. Dabei wird ersichtlich, dass das magnetische Moment ~µ eines
Atoms abhängig vom Gesamtdrehimpuls ~J seiner Elektronen ist.
~µ = −gµB ~J (2.1)
Die beiden Faktoren g und µB entsprechen dabei dem Landé-Faktor (2.2) und dem Bohr-
schen Magneton1. Der Gesamtdrehimpuls ~J setzt sich aus dem Bahndrehimpuls ~L und dem
Spin ~S aller Elektronen eines Atoms zusammen. Die Verknüpfung der beiden erfolgt über
die Hundschen Regeln (2.3). Bei weniger als halb gefüllten Schalen wird die Dierenz aus
L und S gebildet, wohingegen bei mehr als halb gefüllten Schalen die Summe aus beiden
zum Tragen kommt [15, 24].
g = 1 +
J(J + 1) + S(S + 1)− L(L+ 1)
2J(J + 1)
(2.2)
J = |L∓ S| (2.3)
Da es sich bei dem Magnetismus um einen quantenmechanischen Eekt handelt, ist die
Berechnung des eektiven magnetischen Momentes µeff über die Eigenwerte von
∣∣∣ ~J∣∣∣2 not-
wendig. Die Eigenwerte lassen sich als J(J + 1) schreiben, wodurch sich Gleichung (2.4)
für das eektive magnetische Moment ergibt [24]:
µeff = −gµB
√
J(J + 1) (2.4)
Unter Verwendung dieser Gleichung lassen sich die magnetischen Momente der Atome
1Das Bohrsche Magneton: µB = e~/2me = 9,27× 10−24 Am2
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theoretisch abschätzen. Für Mn-Atome ergibt sich dabei zum Beispiel ein eektives ma-
gnetisches Moment von 5,92µB [15]. Solch hohe Werte sind experimentell schwer erreichbar,
da hierbei keine Wechselwirkungen zwischen den Atomen berücksichtigt wurden. Eine mög-
liche Wechselwirkung ist durch die Anordnung der Atome in einem Kristallgitter gegeben.
Daher ist es wichtig die Kristallstruktur der Materialien zu betrachten.
2.1.2 Magnetische Kopplung
Die Wechselwirkungen der atomaren magnetischen Momente eines Festkörpers sind durch
die Eigendrehimpulse der Atome (Spins) deniert. Die zu Grunde liegende Wechselwirkung
zweier benachbarter Atome wird als Austauschwechselwirkung bezeichnet. Das Austausch-
feld U beschreibt dabei die zu minimierende Energie.
U = −2J ~Si ~Sj (2.5)
Dabei entspricht J dem Austauschintegral, das Aussagen über die Art der Kopplung
zulässt. Die beiden Vektoren ~Si und ~Sj entsprechen den Spins der benachbarten Atome
i und j. Bei einem positiven Austauschintegral J kommt es zur Energieabsenkung im
System durch eine parallele Anordnung der Spins. In diesem Fall spricht man von
ferromagnetischer Kopplung. Ist jedoch das Austauschintegral J negativ, so existieren
Untergitter im Kristall, die für sich parallele Spins aufweisen, jedoch antiparallel zueinan-
der angeordnet sind. Kommt es dabei zu einer Auslöschung des Gesamtmomentes, da sich
die Momente der Untergitter komplett aufheben, wird dieser Zustand als antiferromagne-
tische Kopplung bezeichnet. Bei unterschiedlich starken Untergittern oder nicht parallelen
Anordnungen kann hingegen ein Restmoment erhalten bleiben. In diesen Fällen spricht
man von Ferrimagneten.
Bei den auf Grund ihrer hohen magnetischen Momente interessanten 3d-
Übergangsmetallen ist die Art der magnetischen Kopplung vom Verhältnis aus
Atomabstand und Radius der 3d-Orbitale abhängig. Eine gute Methode, diesen Zu-
sammenhang darzustellen, liegt in der Bethe-Slater-Kurve (Abbildung 2.1). In diesem
Schema ist zu erkennen, dass die Austauschintegrale für α-Fe, Co, Ni und Cu positiv
sind und somit für eine ferromagnetische Kopplung sorgen. Im Gegensatz dazu liegt für
Mn und Cr ein negatives J vor, was auf eine antiferromagnetische Kopplung schlieÿen
lässt. Dennoch ist Mangan für permanentmagnetische Anwendungen interessant, da sich
die antiferromagnetische Kopplung durch Veränderung der Atomabstände im Gitter
beeinussen lässt [25]. Dafür ist eine Vergröÿerung der Atomabstände notwendig, was
zum Beispiel durch eine geeignete Legierungsbildung geschehen kann.
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Abbildung 2.1: Exemplarische Darstellung des Austauschintegrals J in Abhängigkeit
vom Verhältnis des Atomabstandes zum Radius der 3d-Orbitale nach
Bethe und Slater für die 3d-Übergangsmetalle [26].
2.1.3 Magnetokristalline Anisotropie
Während die Austauschwechselwirkung für die Ordnung der atomaren magnetischen Mo-
mente verantwortlich ist, trit sie keine Aussage über die Orientierung der resultierenden
spontanen Magnetisierung. In einem isotropen Körper führt dies dazu, dass die magne-
tischen Momente in alle Raumrichtungen zeigen können. Es kann jedoch zur Ausbildung
von energetisch günstigen Vorzugsorientierungen, so genannte leichte Achsen, kommen. Die
Orientierungsänderung der Magnetisierung aus der leichten Richtung hat eine Erhöhung
der Energie zu folge. Die Ausbildung energetisch unterschiedlicher Richtungen wird als
Anisotropie bezeichnet und kann durch verschiedene Eekte hervorgerufen werden. Die im
Rahmen dieser Arbeit wichtigste Form ist die magnetokristalline Anisotropie. Im Gegen-
satz zu anderen Formen, wie der Formanisotropie oder der Spannungsanisotropie, handelt
es sich bei der magnetokristallinen Anisotropie um eine intrinsische Materialeigenschaft.
Sie wird durch die Kopplung des Bahndrehimpulses der Elektronen, der das primäre ma-
gnetische Moment erzeugt, mit dem Kristallgitter verursacht. Dadurch ist sie stark von der
Symmetrie des Kristallgitters abhängig. Für das Auslenken der magnetischen Momente aus
der leichten Achse ist ein Energieaufwand nötig. Dieser Auslenkung wirkt die Anisotropie
entgegen, da sie die bevorzugten Orientierungen beizubehalten versucht. Deshalb kann die
Anisotropie in Hartmagneten auch als ein Maÿ für die Stabilität in externen Feldern an-
gesehen werden.
In magnetischen Stoen werden zur Beschreibung der Anisotropie die Kristallanisotropie-
konstanten Ki verwendet. Mit ihrer Hilfe lässt sich die Kristallenergiedichte EK/V (V:
Volumen) berechnen. Dabei gilt für eine uniaxiale Kristallstruktur:
1
V
EK = const+K1 sin
2 ϑ+K2 sin
4 ϑ+ · · · (2.6)
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Der Winkel ϑ steht dabei für die Auslenkung der Magnetisierungsrichtung aus der aus-
gezeichneten Kristallachse. Die Kristallanisotropiekonstanten Ki sind materialspezisch
und temperaturabhängig. Im einfachsten anzunehmenden Fall ist der Einuss von K1 viel
gröÿer als der anderer Ki, weshalb eine Betrachtung der ersten Ordnung oft ausreicht. In
tetragonalen und hexagonalen Gittern führt dies in der Regel zu einer uniaxialen Anisotro-
pie parallel zur kristallographischen c-Achse. Jedoch kann es zu Änderungen der Richtung
kommen, wie es zum Beispiel bei der Spin-Reorientierung in Nd-Fe-B-Magneten der Fall
ist [24].
Für die Bestimmung der magnetokristallinen Anisotropie gibt es mehrere Methoden. Die
Genauste besteht in magnetischen Messungen an einem Einkristall in verschiedenen Ori-
entierungen. Jedoch ist dies oft nicht möglich, falls nur polykristalline, isotrope Proben zur
Verfügung stehen. Für solche Fälle sind magnetische Messungen bei hohen Feldern hilf-
reich. Hierbei lässt sich die Magnetisierung im Sättigungsbereich der Hysteresekurve unter
Zuhilfenahme der Methode des kleinsten Fehlerquadrates anpassen. Für dieses sogenannte
Gesetz über die Einmündung in die Sättigung (eng.: approach to saturation) verwendet
man Gleichung (2.7) als Grundlage für die mathematische Anpassung der Magnetisierung
M in Abhängigkeit vom magnetischen Feld H. Die spontane Magnetisierung Msp, eine
Konstante A sowie die Hochfeldsuszeptibilität χ sind dabei die Anpassungsvariablen [27].
M = Msp
(
1− A
H2
)
+ χH (2.7)
A =
4
15
K21
M2sp
(2.8)
Die Gültigkeit dieses Ansatzes ist nur für kleine Suszeptibilitäten (χ < 0, 01) und Systeme,
die unabhängig von K2 sind, gegeben. Aus der Anisotropiekonstanten K1 und der spon-
tanen Magnetisierung lässt sich das Anisotropiefeld Ha bestimmen. Dieses Feld gibt die
Stärke eines externen Feldes an, das benötigt wird, um die Magnetisierung eines ferroma-
gnetischen Einkristalls in eine harte Richtung auszurichten.
Ha =
2K1
µ0Msp
(2.9)
Aus diesem Grund wird Ha oft als oberer Grenzwert für den Widerstand eines Hartmagne-
ten gegen eine Ummagnetisierung betrachtet. Ein beispielhafter Wert für Nd-Fe-B-Magnete
bei Raumtemperatur liegt zwischen 7 T und 8 T [28].
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2.1.4 Curie-Temperatur
Der Eekt der magnetischen Kopplung ist temperaturabhängig. Die wichtigste Tempera-
tur ist dabei die Curie-Temperatur TC . Sie gibt an, ab welcher die ferro- beziehungsweise
ferrimagnetische Ordnung auf Grund thermischer Bewegung verloren geht [14]. Für die
technische Anwendung von Hartmagneten ist dies besonders wichtig, da es die Grenzen
der Einsatzgebiete für die Magnete absteckt. Häug wird für die Bestimmung der Curie-
Temperatur auf thermomagnetische Messungen zurückgegrien. Hierfür wird die Magne-
tisierung in Abhängigkeit von der Temperatur bestimmt und ein Phasenübergang zweiter
Ordnung beobachtet. Die Grundlage für die Beschreibung der Abhängigkeit von Magneti-
sierung M und Temperatur T liefert dabei die Brillouin-Funktion [15].
M = Nµ tanh(µλM/kBT ) (2.10)
Für den Bereich nahe TC lässt sich Gleichung (2.10) mit TC = Nµ2λ/kB umschreiben.
Führt man eine Taylor-Entwicklung der Gleichung bis zum quadratischen Term durch und
berücksichtigt die Vereinfachung (T/TC)2 ≈ 1, erhält man eine Gleichung, in derM2 linear
zu T ist.
M = M
TC
T
−Nµ1
3
(
1
Nµ
)3(
TC
T
)3
M3 + · · · (2.11)
TC
T
− 1 = M21
3
(
1
Nµ
)2(
TC
T
)3
(2.12)
M2 =
TC − T
T
· 3(Nµ)2
(
TC
T
)3
(2.13)
M2 ≈ 3N2µ2 · TC − T
TC
(2.14)
Eine mögliche Denition der Curie-Temperatur ist aus der graphischen Darstellung der
quadratischen Magnetisierung über der Temperatur gegeben. Laut Gleichung (2.14) lässt
sich die Curie-Temperatur in dieser Darstellungsform aus dem Schnittpunkt einer Aus-
gleichsgeraden im Übergangsbereich mit der Abzisse bestimmen. Dies ist jedoch eine sehr
ungenaue Methode, da der Verlauf der Ausgleichsgeraden stark mit dem gewählten Wer-
tebereich variiert und dadurch zu einer groÿen Ungenauigkeit in der Bestimmung von TC
führt. Aus diesem Grund wurde für diese Arbeit der Wendepunkt der abfallenden Magne-
tisierungskurve als Curie-Temperatur deniert. Dieser lässt sich sehr genau aus der ersten
Ableitung der Messkurve bestimmen und ist somit deutlich akkurater, mit einer geringeren
Messungenauigkeit.
9
2 Grundlagen
2.1.5 Hysterese
Einen magnetischen Körper umgibt ein magnetisches Streufeld. Die Energie dieses Feldes
ist abhängig von der Magnetisierung des Körpers. Im Inneren eines Ferromagneten exis-
tieren Bereiche, in denen die magnetischen Momente parallel zueinander ausgerichtet sind.
Diese Bereiche werden als Weisssche Bezirke oder Domänen bezeichnet. Wenn kein externes
Feld angelegt ist und sich der Festkörper im thermisch entmagnetisierten Zustand ben-
det, weisen die verschiedenen Domänen unterschiedliche Orientierungen auf. Dabei ist die
Anordnung so gewählt, dass die Streufeldenergie des Werkstoes minimiert wird und die
Magnetisierung möglichst parallel zu den leichten Achsen der Körner liegt. Zurückzuführen
ist die Anordnung der Domänen dabei auf die magnetostatische Wechselwirkung. In einem
hinreichend groÿen Körper führt dies im Idealfall zu einer Auslöschung der Vektorsumme
der spontanen Magnetisierungen der einzelnen Domänen. [29].
Wirkt jedoch ein äuÿeres Feld ~H auf einen Körper, so wird er magnetisiert und es entsteht
eine komplexe Beziehung zwischen dem äuÿeren Feld und der Magnetisierung. Dabei ist
die magnetische Flussdichte ~B gegeben als:
~B = µ0
(
~H + ~M
)
= µ0 ~H + ~J (2.15)
In dieser Formel steht ~M für die Magnetisierung des Körpers und veranschaulicht damit
die Wirkung des externen Feldes ~H auf den Festkörper. Häug ndet anstelle der Magne-
tisierung eine Beschreibung über die Polarisation ~J statt. Dabei sind die beiden Gröÿen
über die magnetische Feldkonstante µ0 verbunden2.
Das äuÿere Feld führt zu einer Veränderung der Domänenstruktur. Dabei ist der Magne-
tisierungszustand nicht nur vom externen Feld, sondern weiterhin von der Vorgeschichte
der Probe abhängig. Dieses als Hysterese bezeichnete Verhalten ist beispielhaft in Ab-
bildung 2.2 veranschaulicht. Die sogenannte Neukurve, gestrichelt dargestellt, ermöglicht
Aussagen über die zu Grunde liegenden Magnetisierungsmechanismen. Wenn man von ei-
ner thermisch entmagnetisierten Probe ausgeht und ein äuÿeres Magnetfeld anlegt, kommt
es zuerst zu Domänenwandverschiebungen. Dieser Vorgang ist zunächst reversibel und
wird mit zunehmender Felderhöhung durch eine irreversible Wandverschiebung erweitert,
die durch einen steilen Anstieg der Magnetisierung sichtbar wird. Dabei kommt es zum
Wachstum von Domänen, die bereits annähernd parallel zum externen Feld orientiert sind,
wohingegen anders orientierte Bereiche schrumpfen. Erhöht man das externe Feld weiter,
ist ein deutliches Abachen der Magnetisierungskurve zu sehen. In diesen Bereichen kommt
es zu reversiblen Rotationsprozessen, die mit der Sättigung der Probe parallel zur Feld-
2 ~J = µ0 ~M mit µ0 = 4π · 10−7 N/A2
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Abbildung 2.2: Beispielhafte Darstellung einer Hysteresekurve eines hartmagneti-
schen Materials inklusive der Neukurve (gestrichelte Linie) sowie der
Verlauf der B-H-Kurve (grün) mit eingezeichnetem maximalen Ener-
gieprodukt (BH)max
richtung enden. Um eine Sättigung zu erreichen, müssen die angelegten Felder gröÿer als
das Anisotropiefeld Ha sein, um die Kristallanisotropie zu überwinden.
Reduziert man nach der Sättigung der Probe das angelegte Feld, so folgt die Magnetisie-
rung auf Grund der irreversiblen Prozesse nicht wieder der Neukurve, sondern es bleibt eine
remanente MagnetisierungMr erhalten. Um eine vollständige Entmagnetisierung zu erlan-
gen, muss ein Gegenfeld angelegt werden. Erst beim Erreichen des Koerzitivfeldes Hc ist
das Gegenfeld stark genug, um einen makroskopisch entmagnetisierten Zustand einzuneh-
men. Der dabei erhaltene Multidomänenzustand ist jedoch nicht identisch zum thermisch
entmagnetisierten Ausgangszustand. Bei weiterer Verstärkung des Gegenfeldes wird wieder
ein Sättigungszustand −Ms erreicht. Aus der dargestellten äuÿeren Hysteresekurve lassen
sich die wichtigsten für die Charakterisierung von Magneten relevanten Gröÿen, wie die
Sättigungsmagnetisierung Ms, die Remanenz Mr und die Koerzitivfeldstärke Hc ableiten.
Neben der Darstellung der Hysterese in einerM(H)-Form ist für technische Anwendungen
oft der magnetische Fluss B von gröÿerem Interesse. Aus der Gleichung (2.15) lässt sich die
Darstellung der Hysteresekurve in der B(H)-Form ermitteln. Das Auälligste dabei ist das
Fehlen einer Sättigung durch den µ0H-Term in der Berechnung von B. Wie aus Gleichung
(2.15) ersichtlich ist, sind die Remanenzen der beiden Hysteresekurven identisch. Die Koer-
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zitivfeldstärke des B-Feldes BHc ist jedoch stets niedriger als MHc. Eine weitere wichtige
Gröÿe, die aus der B(H)-Kurve ermittelt werden kann, ist die Energiedichte (BH)max. Die-
se kann als ein Maÿ für die maximal gespeicherte Energie in einem Magneten interpretiert
werden und wird als gröÿtes mögliches Rechteck unterhalb der B(H)-Kurve im zweiten
Quadranten dargestellt. Die Energiedichte gilt besonders in technischen Anwendungen als
charakteristische Gröÿe für die Güte eines Hartmagneten. Dabei können (BH)max-Werte
bis zu 474 kJm−3 für im Labor hergestellte Nd-Fe-B-Magnete erreicht werden [30].
2.1.6 Technische Voraussetzungen für Permanentmagnete
Für die praktischen Anwendungen von hartmagnetischen Werkstoen müssen diese ein
möglichst starkes statisches Magnetfeld erzeugen können und gleichzeitig stabil gegen äu-
ÿere Felder sein. Die beiden dafür relevanten Kenngröÿen sind die Remanenz Mr und die
Koerzitivfeldstärke Hc. Beide Materialgröÿen sind extrinsische Eigenschaften und können
daher durch geeignete Prozessierungsmethoden optimiert werden. Zusammen mit der Ener-
giedichte (BH)max unterliegen sie einigen Gesetzmäÿigkeiten, die Grenzen der möglichen
Optimierung darstellen. So gilt für die Energiedichte unter Annahme einer ausreichend
hohen Koerzitivfeldstärke:
(BH)max ≤
µ0M
2
r
4
≤ µ0M
2
s
4
(2.16)
Aus diesem Grund sollte der Wert der Remanenz möglichst hoch sein, im Idealfall dicht
an der Sättigungsmagnetisierung. Um die Remanenz eines polykristallinen Werkstoes
zu maximieren, muss eine vollständig anisotrope Textur vorliegen. Das heiÿt, dass die
magnetischen leichten Achsen aller Körner in die gleiche Richtung orientiert sind. Eine
geeignete Kenngröÿe für die Texturierung ist dabei der Texturgrad ω, der sich aus den
gemessenen Remanenzen parallel (M‖r ) und senkrecht (M⊥r ) zur Texturachse berechnet:
ω =
M
‖
r −M⊥r
M
‖
r
(2.17)
Die Werte von ω liegen dabei zwischen 0 für eine isotrope Probe und 1 für eine rein
uniaxiale Probe [31]. Neben der hohen Remanenz muss für das Koerzitivfeld folgende
zusätzliche Bedingung erfüllt sein, um das maximale (BH)max zu erreichen:
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Hc ≥
Mr
2
(2.18)
Für praktische Anwendungen sollte jedoch das Koerzitivfeld noch deutlich höher liegen,
um einer möglichen Entmagnetisierung entgegenzuwirken. Da in den meisten Fällen keine
optimale Hysteresekurve vorhanden ist, liegt das Energieprodukt immer deutlich unter-
halb der in Gleichung (2.16) angegebenen oberen Grenze [14, 12]. Eine Abschätzung der
Koerzitivfeldstärke ist im Zusammenhang mit dem Anisotropiefeld aus dem Brown'schen
Theorem möglich. Dabei wird jedoch durch das Brown'sche Paradoxon deutlich, dass ex-
perimentelle Werte weit unterhalb des theoretischen Maximums zu erwarten sind. Selbst
nach langjähriger Optimierung des Gefüges ist es bisher nicht möglich gewesen, das Koer-
zitivfeld über einen Wert von 20 % − 30 % des Anisotropiefeldes zu steigern. Daher ist es
notwendig, dass die zu betrachtenden Materialsysteme sowohl über eine hohe Sättigungs-
magnetisierung als auch über ein hohes Anisotropiefeld verfügen [32]. Erst unter diesen
Voraussetzungen kann mit einer Optimierung des Gefüges eine hohe Koerzitivfeldstärke
erreicht werden.
2.2 Selten-Erd-freie Permanentmagnete
Der gröÿte Anteil der weltweit produzierten Dauermagnete sind Ferrite und Nd-Fe-B-
Magnete. Ferrite machen über 80 % aller verwendeten Magnete aus und werden für die
meisten Standardanwendungen eingesetzt [33]. In der Leistungsfähigkeit dieser beiden
Magnettypen gibt es sehr groÿe Unterschiede. Für anspruchsvollere Anwendungen im
Bereich der Elektromobilität und der erneuerbaren Energiegewinnung kommen vor allem
die Selten-Erd-haltigen Hochleistungsmagnete zum Einsatz. Für Anwendungen, deren
Anforderungsbereich zwischen den Ferriten und den Selten-Erd-haltigen Magneten liegen,
werden meist kunststogebundene Nd-Fe-B-Magnete verwendet. Dieser Bereich könnte
allerdings durch neuartige Magnete gefüllt werden. Dabei liegt das Hauptinteresse in
Selten-Erd-freien Dauermagneten mit niedrigen Preisen, guter Verfügbarkeit und einer gu-
ten Umweltverträglichkeit. Als technische Richtlinien sind eine Sättigungsmagnetisierung
von mehr als 0,7 T, eine Curie-Temperatur von über 280 ◦C, eine Anisotropiekonstante
von mindestens 0,5 MJ/m3 sowie eine gute Verarbeitbarkeit notwendig. Eine Übersicht
möglicher Kandidaten ist in Tabelle 2.1 zusammengefasst [10]. Die Beispiellegierungen
besitzen tetragonale und hexagonale Kristallstrukturen, die für die magnetokristalline
Anisotropie sorgt. Die Curie-Temperaturen aller dargestellten Legierungen erfüllen die
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gesteckten Anforderungen. Die möglichst hohen magnetischen Momente beziehen die
Legierungen aus den 3d-Elementen Eisen, Mangan und Cobalt. Auällig ist dabei jedoch,
dass die Legierungen meist entweder über eine hohe magnetokristalline Anisotropie oder
eine hohe Sättigungsmagnetisierung verfügen. Die Mn-haltigen Legierungen erscheinen
dabei als interessante Kandidaten, da sie eine hohe magnetokristalline Anisotropien mit
noch moderaten Sättigungsmagnetisierung aufweisen. Auÿerdem ist Mangan als Rohsto
günstig und könnte auch in gröÿerem Maÿstab zur Produktion von Magneten verwendet
werden [34, 35].
Tabelle 2.1: Übersicht einiger möglicher Selten-Erd-freier Dauermagnete [10, 36]
Verbindung MnAl MnBi Mn2Ga FeNi Fe16Ni2 Fe3C YCo5
µ0Ms/T 0,75 0,73 0,59 1,59 2,1 1,36 1,06
TC/K 650 633 >770 >820 810 560 987
K1/MJm
−3 1,7 0,9 2,35 1,3 1,0 0,45 6,5
Mangan, als reines Element besitzt keine ferromagnetische Modikation. Die Ursache dafür
liegt in der Austauschwechselwirkung, wie bereits in Kapitel 2.1.2 aus der Bethe-Slater-
Kurve zu erkennen ist. Möchte man eine ferromagnetische Kopplung erreichen, so muss der
Abstand zwischen den Mangan-Atomen vergröÿert werden. Dafür ist ein Atomabstand von
mindestens 290 pm notwendig [25]. Eine Möglichkeit dies zu erreichen, besteht in der Bil-
dung von Legierungen mit anderen Elementen. Ein Beispiel solch einer Legierungsbildung
wurde von F. Heusler verdeutlicht [37]. Er beschreibt, wie es möglich ist, ferromagnetische
Phasen aus antiferromagnetisch koppelnden Elementen zu gewinnen. Die dabei entstehen-
den Kristallstrukturen sind in den meisten Fällen kubisch, was eine geringe magnetokris-
talline Anisotropie zur Folge hat. Jedoch gibt es auch Heusler-ähnliche Legierungen mit
tetragonaler Kristallstruktur, die für dauermagnetische Anwendungen von gröÿerem Inter-
esse sind. Ein Beispiel für solch einen Kandidaten ist die Mn3Ga-Legierung.
Eine weitere verbreitete Struktur für Selten-Erd-freie Magnete ist die L10-Struktur. Für
die Darstellung der L10-Struktur gibt es zwei Möglichkeiten (Abbildung 2.3). Dies ist zum
einen die mit zwei Atomen als Basis gegebene primitive Einheitszelle tP2 (P4/mmm). Bei
der zweiten Darstellungsform handelt es sich um die tetragonale tP4-Struktur (P4/mmm),
die einer geordneten kfz-Zelle entspricht. Diese Darstellungsform ist für viele Anwendungs-
fälle anschaulicher und soll auch im weiteren Verlauf dieser Arbeit zur Darstellung der
L10-Struktur verwendet werden.
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(a) (b)
Abbildung 2.3: Schematische Darstellung der L10-Kristallstruktur in der tP2- (a) und
tP4-Form (b)
2.2.1 Das Mn-Ga-System
Im Mn-Ga-System gibt es zwei Phasen, die für permanentmagnetische Anwendungen in-
teressant sind. Dies ist zum einen die an die Heusler-Struktur angelehnte tetragonale D022-
Phase des Mn3Ga. Die zweite Phase besitzt die L10-Struktur und tritt nahe der equiatoma-
ren Mn-Ga-Zusammensetzung auf. Eine genauere Betrachtung der Phasen erfordert eine
detaillierte Analyse des binären Mn-Ga-Phasendiagramms. Dabei ndet man verschiedene
Formen des Phasendiagramms, was auf noch bestehende Unsicherheiten im Mn-Ga-System
schlieÿen lässt. Die erste Version eines Phasendiagramms wurde von Zwicker entworfen und
von mehreren Gruppen verfeinert und weiterentwickelt [17, 38, 39, 40, 41]. Eine Zusam-
menführung dieser Informationen erfolgte durch Massalski im Buch Binary Alloy Phase
Diagrams (Abbildung 2.4) [42]. Die Arbeit von Minakuchi et al. zeigt ein etwas davon
abweichendes Phasendiagramm [43]. Jedoch wurde für die vorliegende Arbeit die Dar-
stellung von Massalski als Grundlage genommen, da damit am besten die beobachteten
Phasen erklärt werden können. Dennoch ist zu beachten, dass im Phasendiagramm einige
Übergänge durch gestrichelte Linien dargestellt sind. Dies ist ein Zeichen dafür, dass der
genaue Verlauf der Phasengrenzen immer noch unklar ist. Eine Übersicht der für diese
Arbeit wichtigsten Phasen des Mn-Ga-Systems ist in Tabelle 2.2 mit ihren verschiedenen
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Abbildung 2.4: Phasendiagramm des binären Mn-Ga-Systems nach Massalski [42]
Nomenklaturen und Symmetriebeschreibungen zusammengefasst.
Die L10-Struktur wird im Phasendiagramm als γ3 bezeichnet und umfasst einen
Existenzbereich zwischen 55 at.% und 63 at.%. Jedoch konnte in vorangegangenen
Arbeiten gezeigt werden, dass möglicherweise der Existenzbereich noch etwas gröÿer
als in diesem Phasendiagramm dargestellt ist [44]. Dabei kann die L10-Phase aus der
γ2-Hochtemperaturphase gebildet werden. Im Vergleich zur L10-Phase ist die erwähnte
Mn-reiche D022-Phase in dem Phasendiagramm nicht eingezeichnet. Es handelt sich um
eine metastabile Phase mit einer tI 8-Struktur. Sie wurde erstmals von Krén und Kádár
erwähnt [21], seitdem von verschiedenen Arbeitsgruppen untersucht und zeichnet sich
durch ein sehr hohes Anisotropiefeld aus [22, 23, 45, 46, 47]. Für die Herstellung der
D022-Phase werden verschiedene Verfahren genannt. Winterlik et al. berichten von einer
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Tabelle 2.2: Verschiedene Nomenklaturen der auftretenden Phasen des Mn-Ga-
Systems.
Phase Symmetrie Typ Pearson Struktur- Hermann- Raumgruppen-
bericht Mauguin nummer
ε hexagonal Mg hP8 D019 P63/mmc 194
γ2 kubisch Al4Cu9 cP52 P4̄3m 215
γ1 kubisch Cu cF4 A1 Fm3̄m 225
tetragonal Al2Ti tI 8 D022 I4/mmm 139
γ3 tetragonal AuCu tP4 L10 P4/mmm 123
λ rhomboedrisch Al8Cr5 hR26 D810 R3̄m 166
aus der Schmelze entstandenen hexagonalen ε-Phase, die sich durch eine lang andau-
ernde Wärmebehandlung von 7 bis 14 Tagen bei 350 ◦C in die tetragonale tI 8-Struktur
umwandelt [23]. Im Gegensatz dazu konnte in eigenen Versuchen eine deutlich schnellere
Bildung der D022-Phase beobachtet werden. Dabei diente die beim Schmelzen erstarrte
γ1-Hochtemperaturphase als Ausgangszustand. Ausgehend davon reichte schon eine kurze
Wärmebehandlung von wenigen Minuten bei 400 ◦C, um die D022-Phase zu erhalten [44].
Unabhängig von der Herstellungsroute sorgt der metastabile Zustand der Phase dafür,
dass bei erhöhten Temperaturen über 477 ◦C eine Zersetzung in die hexagonale γ2-Phase
stattndet. Durch diesen Zerfall der D022-Phase sind die Prozessierungsmöglichkeiten
stark eingeschränkt.
Die intrinsischen Eigenschaften der D022- und der L10-Phase sind in Tabelle 2.3 zusam-
mengefasst. Dabei zeigt sich, dass die Sättigungsmagnetisierung der D022-Phase deutlich
niedriger als für die L10-Phase ist. Der Grund dafür ist in der Kristallstruktur zu nden
(Abbildung 2.5). Der hohe Mn-Anteil in der Mn3Ga-Legierung führt zu einer Ausbil-
dung von zwei Mn-Untergittern. Diese sind wegen ihres geringen Abstands zueinander
antiferrromagnetisch gekoppelt. Der Abstand zwischen den Mn-Atomen Mn1 und Mn2
beträgt dabei 264 pm, jedoch ist für die ferromagnetische Kopplung ein Abstand von etwa
290 pm notwendig [25]. Daraus folgt ein ferrimagnetisches Gesamtverhalten. Im Vergleich
dazu sind die zwei Mn-Ebenen in der tP4-Struktur der L10-Phase ferromagnetisch
gekoppelt. Der Abstand zwischen den zwei Mn-Ebenen beträgt 377 pm [39]. Innerhalb
einer Ebene ist der Abstand zwischen den nächsten Mn-Mn-Nachbarn zwar nur etwa
270 nm, was eine antiferromagnetische Kopplung zur Folge hätte, jedoch ist dies in
Konstellation mit mehr als 50 at.% Mangan nicht zutreend. Sind in der Legierung
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mehr Mn-Atome als Ga-Atome vorhanden, so lagern sich die überzähligen Mn-Atome
auf Ga-Positionen an. Diese haben nur einen Abstand von 267 pm zueinander, womit es
zu einer antiferromagnetischen Kopplung kommt. Dieser Umstand sorgt dafür, dass sich
die magnetischen Momente der Mn-Atome in einer Ebene ferromagnetisch anordnen.
Somit existieren zwei ferromagnetisch orientierte Ebenen und nur die überschüssigen
Mn-Atome, auf Ga-Gitterplätzen, koppeln antiferromagnetisch. Daraus resultiert ein
ferrimagnetisches Gesamtverhalten, das stark abhängig vom Mn/Ga-Verhältnis ist.
Jedoch ist die Ausprägung dieses Verhaltens viel schwächer als im Fall der D022-Phase,
was sich in der deutlich höheren Sättigungsmagnetisierung der L10-Phase bemerkbar
macht. Für eine permanentmagnetische Anwendung ist die Sättigungsmagnetisierung der
D022-Phase viel zu niedrig. Dank ihres hohen Anisotropiefeldes von über 9 T sind jedoch
Anwendungen im Bereich der Spintronik denkbar [45, 48, 49, 50, 51].
Für die L10-Legierungen ist durch eine Sättigungsmagnetisierung im Bereich von 0,8 T,
was über den als Zielwert formulierten 0,7 T liegt, die Anwendung als Permanentmagnet
schon wahrscheinlicher [52]. Dabei ist zu beachten, dass die Magnetisierung stark von
der Zusammensetzung abhängig ist. Je mehr Mangan in der Legierung vorhanden
ist, um so mehr Ga-Gitterplätze werden von Mn-Atomen besetzt, was wiederum die
Magnetisierung der Legierung durch die antiferromagnetische Kopplung reduziert. Auch
das Anisotropiefeld von 4,51 T lässt auf eine Möglichkeit für hohe Koerzitivfeldstärken
hoen [52]. Dafür ist es jedoch notwendig, das Gefüge der Magnete zu optimieren,
wobei der zweite groÿe Vorteil, die thermische Stabilität der L10-Struktur im binären
Mn-Ga-System, eine groÿe Rolle spielt. Die Stabilität der Phase ermöglicht Überlegungen
für eine mechanische Umformung beziehungsweise Pulverherstellung und Kompaktierung
bei erhöhter Temperatur, um die extrinsischen magnetischen Eigenschaften zu verbessern.
Tabelle 2.3: Sättigungsmagnetisierung Ms, Anisotropiefeld Ha und Curie-Temperatur
TC der Mn3Ga- und Mn1,2Ga-Legierungen [52, 53].
Mn3Ga Mn1,2Ga
Phase D022 L10
µ0Ms / T 0,14− 0,28 0,78
µ0Ha / T 9− 18 4,51
TC / K >770 ≈ 550
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(a) (b)
Abbildung 2.5: Schematische Darstellung der Kristallstrukturen der tI 8-Struktur
(D022) der Mn3Ga-Legierung (a) und der tP4-Struktur (L10) einer
MnGa-Legierung (b). Die eingezeichneten Pfeile entsprechen der Mag-
netisierungsrichtung der einzelnen atomaren Momente. Dabei kommt
es bei der tI 8-Struktur zu einer antiferromagnetischen Kopplung zwi-
schen den Mn1- und Mn2-Untergittern.
Ein groÿer Nachteil der Ga-haltigen Legierungen ist die Wirtschaftlichkeit. Der Roh-
materialpreis von Gallium ist zu hoch, um Materialien mit hohem Ga-Gehalt in der
Massenproduktion zu verwenden. Weiterhin wurde Gallium von der Europäischen Union
als kritisches Element klassiziert [34, 35]. Daher ist es nicht nur zur Steigerung der
Magnetisierung von Interesse den Anteil an Gallium zu reduzieren. Deshalb ist die Sub-
stitution mit Aluminium interessant, da dieses, wie im nächsten Abschnitt beschrieben,
ebenfalls in der Lage ist, mit Mangan eine L10-Phase zu bilden.
2.2.2 Das Mn-Al-System
Die Kombination von Mangan mit Aluminium hat den groÿen Vorteil, dass die Preise
beider Elemente gering sind. Somit besitzen sie, wirtschaftlich gesehen, die besten Vor-
aussetzungen als Selten-Erd-freie Permanentmagnete [54]. Genau wie im Mn-Ga-System
kommt es im Mn-reichen Bereich zur Bildung von α-Mn- und β-Mn-Phasen. Dabei geht
der Existenzbereich des β-Mn bis zu einem Mn-Gehalt von etwa 60 at.%. Weiterhin zeigt
das binäre Phasendiagramm (Abbildung 2.6) bei Raumtemperatur die stabile γ2-Phase.
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Die Struktur der γ2-Phase (R3m) (Tabelle 2.4) ist sehr ähnlich zur Struktur der λ-Phase
(R-3m) im Mn-Ga-System. Mit dem Hintergrund, dass es Diskussionen gibt, ob die
Beschreibung der λ-Phase mit der R3m-Symmetrie ebenfalls passen könnte, ist eine Un-
terscheidung der beiden Phasen im Röntgenbeugungsbild nicht möglich [55]. Das kubische
β-Mn besitzt durch die Addition von Aluminium einen Spinglas-ähnlichen Zustand, ist
jedoch für permanentmagnetische Anwendungen ungeeignet [56]. Die γ2-Phase hat eine
rhomboedrische Struktur und zeigt paramagnetische Eigenschaften. Allerdings ist das
Mn-Al-System auch in der Lage eine L10-Phase zu bilden. Bei dieser Phase, die auch als
τ -Phase bezeichnet wird und 1958 von H. Kono endeckt wurde, handelt es sich um eine
metastabile Phase [16]. Im binären Phasendiagramm (Abbildung 2.6) ist sie deshalb nicht
eingezeichnet. Sie bendet sich in der Mischungslücke zwischen der γ2-Phase und der
β-Mn-Phase. Die Bildung der τ -Phase kann auf zwei möglichen Wegen geschehen. Zum
einen durch Abkühlen der ε-Hochtemperaturphase mit mittlerer Geschwindigkeit und zum
anderen durch Abschrecken der ε-Phase und anschlieÿender isothermer Wärmebehandlung
zwischen 300 ◦C und 500 ◦C [16, 57]. Da es sich bei der τ -Phase um einen metastabilen
Zustand handelt, kommt es bei Temperaturen über 500 ◦C zur Zersetzung der Phase in
die beiden γ2- und β-Mn-Gleichgewichtsphasen. Dieser Umstand macht es unmöglich,
Warmumformungsmethoden zur Herstellung von Mn-Al-Magneten zu verwenden. Eine
nahezu vollständige Zersetzung wurde bereits nach 10 min bei 710 ◦C von Köster und
Wachtel beobachtet [57].
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Abbildung 2.6: Phasendiagramm des binären Mn-Al-Systems nach Massalski [42]
Tabelle 2.4: Übersicht der verschiedenen Nomenklaturen der auftretenden Phasen des
Mn-Al-Systems.
Phase Symmetrie Typ Pearson Struktur- Hermann- Raumgruppen-
bericht Mauguin nummer
ε hexagonal Mg hP2 A3 P63/mmc 194
γ2 rhomboedrisch Al8Cr5 hR26 D810 R3m 160
β-Mn kubisch β-Mn cP20 A13 P4132 213
τ tetragonal AuCu tP4 L10 P4/mmm 123
21
2 Grundlagen
Mit der Zugabe geringer Mengen von Kohlensto konnte eine Möglichkeit gefunden werden
die Zersetzung der τ -Phase zu behindern. Dadurch war es möglich, Temperaturen von
700 ◦C für mehrere Minuten zu halten [18]. Die Beeinussung der Reaktionskinetik zeigt
sich weiterhin in der Reduktion der Umwandlungsgeschwindigkeit der ε- in die τ -Phase
[58]. Weiterhin verändert sich die Starttemperatur für die Umwandlung und die kritische
Abkühlgeschwindigkeit zur Bildung von τ aus dem ε-Gebiet wird verringert [59, 60]. Der
in geringen Mengen hinzugefügte Kohlensto löst sich in der τ -Phase, wodurch es zu einer
Vergröÿerung des Kristallgitters kommt. Das c/a-Verhältnis steigt von etwa 0,91 auf 0,935
[61]. Die Kohlenstoatome nehmen dabei primär die Position der Oktaederlücken in den
Mn-Ebenen ein [62]. Die so stattndende Aufnahme von Kohlensto ist auf weniger als
3,6 at.% beschränkt. Bei der Zugabe von weiterem Kohlensto, kommt es zur Bildung der
Mn3AlC-Phase [19, 63].
Wie für die L10-Struktur im Mn-Ga-System, kommt es bei Mn-Al bei einemMn-Überschuss
zur Besetzung von Al-Gitterplätzen mit antiferromagnetisch koppelnden Mn-Atomen [64].
Dadurch nimmt die Sättigungsmagnetisierung mit steigendem Mn-Anteil ab. Die Curie-
Temperatur ist ebenfalls abhängig vom Mn-Gehalt und steigt von etwa 325 ◦C auf 375 ◦C
mit zunehmender Mn-Menge von 51 at.% auf 56 at.% [65]. Neben der Veränderung durch
die Zusammensetzung hat die Zugabe von Kohlensto einen groÿen Einuss auf die magne-
tischen Eigenschaften. Besonders stark wird dabei die Curie-Temperatur beeinusst. Sie
sinkt für eine Ausgangszusammensetzung von Mn54Al46 mit der Zugabe von Kohlensto
um 90 ◦C auf einen Wert von 270 ◦C. Gleichzeitig ist ein Anstieg der Sättigungsmagneti-
sierung zu verzeichnen [65].
Mit verbesserter Stabilität der τ -Phase durch die Kohlenstoaddition bis 700 ◦C, ergaben
sich Bearbeitungsverfahren wie Strangpressen und Stauchen, um die Mn-Al-Magnete mit
einer Textur zu versehen [19, 66, 67]. Dabei wurden Magnete mit uniaxialen Texturen
und µ0Hc = 0,32 T sowie (BH)max = 50 kJ/m3 erzeugt [19]. Diese technischen Umset-
zungsmöglichkeiten resultierten in der industriellen Herstellung von Mn-Al-Magneten [19].
Die kurze Zeit später entdeckten Nd-Fe-B-Magnete sorgten jedoch für ein rückläuges
Interesse an einer weiterführenden Produktion.
Das gröÿte Problem für eine technische Anwendung der rein binären Mn-Al-Legierungen
liegt in der metastabilen Natur der τ -Phase. Im Gegensatz dazu ist die gleich strukturier-
te γ3-Phase des Mn-Ga-Systems thermodynamisch stabil. Dies führt zu der interessanten
Überlegung, ob eine Kombination in Form von ternären Mn-Al-Ga-Legierungen eine Mög-
lichkeit der Stabilisierung der L10-Struktur bietet. Untersuchungen von Moze et al. sowie
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von Zhao et al. haben bereits gezeigt, dass die Bildung einer ternären Legierung mit auf-
tretender L10-Struktur möglich ist [68, 69]. Jedoch wurden im Rahmen dieser Arbeiten
hauptsächlich Untersuchungen der Kristallstruktur und nicht zur Phasentransformation
durchgeführt. Weiterhin werden weder die Mikrostruktur noch die thermische Stabilität
näher beschrieben. Während die Arbeit von Moze et al. drei unterschiedliche ternäre Le-
gierungen mit einem Ga-Anteil von maximal 8 at.% betrachtet, werden in der Arbeit von
Zhao et al. nur Ga-reichere Legierungen (≥ 15 at.%) beschrieben [68, 69].
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit soll untersucht werden, inwiefern die Bildung der L10-
Struktur im Bereich zwischen den beiden binären Mn55Ga45- und Mn55Al45-Legierungen
vonstatten geht und wie sich die thermische Stabilität entwickelt. Dabei soll betrachtet
werden, ob es möglich ist eine stabile L10-haltige Phase ohne Addition von Kohlensto
zu erreichen. Mit der Honung weiterhin den drastischen Abfall der Curie-Temperatur
abzuschwächen oder sogar komplett zu umgehen. Dafür wird auf die Ähnlichkeiten der
L10-Phasen gebaut.
2.3 Kinetik von Phasenumwandlungen
Während der Umwandlung einer Phase bei konstanter Temperatur kommt es zuerst zur
Ausbildung von Keimen der neuen Phase. Diese wachsen mit voranschreitender Zeit an.
Ein allgemeines Modell zur Beschreibung eines solchen Vorgangs im Festkörper wurde
von Johnson und Mehl sowie von Avrami aufgestellt [70]. Dabei wird berücksichtigt, dass
nach der Bildung der Nukleationskeime das Wachstum der Phase zunächst schnell startet
und sich mit zunehmender Zeit verlangsamt. Für die Beschreibung eines solchen Wachs-
tums kann die allgemeine Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorow-Gleichung (auch Avrami-
Gleichung genannt) verwendet werden [71, 72, 73]:
X(t) = 1− e−ktn (2.19)
Dabei gibt X den Anteil der umgewandelten Phase in Abhängigkeit von der Zeit t wie-
der. Zur Charakterisierung des Ablaufes dient der Avrami-Koezient k und der Avrami-
Exponent n. Eine geeignete Auftragung dieser Gleichung erfolgt in einem X(t)-ln t-Graph
(Abbilding 2.7). Dies führt für die meisten Phasenbildungen zu einem sigmoidalen Verlauf
der Kurve. Der Avrami-Exponent n kann dabei für typische Phasenbildungsbedingungen
die in Tabelle 2.5 dargestellten Werte annehmen [70].
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Abbildung 2.7: Schematische Darstellung des sigmoidalen Verlaufs einer Avrami-
Kurve mit n = 1 und k = 0,05.
Als ein allgemeines Modell wird die Avrami-Gleichung auch oft für die Beschreibung von
diusionsgesteuerten Prozessen verwendet. In diesen Fällen kommt es zu einem noch kom-
plexeren Verhältnis von Kornbildung und Wachstum. Das führt dazu, dass eine gute Über-
einstimmung in diesen Fällen meist nur für kurze Zeitspannen möglich ist und geringere
n-Werte erreicht werden [70].
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Tabelle 2.5: Mögliche Interpretationen für den Avrami-Exponenten n in der Johnson-
Mehl-Avrami-Kolmogorow-Gleichung X(t) = 1− e−ktn [70].
Polymorphe Änderungen, diskontinuierlich Ausscheidungen,
eutektische Reaktionen, grenzächengesteuertes Wachstum, etc.
Bedingungen n
ansteigende Nukleationsrate >4
konstante Nukleationsrate 4
sinkende Nukleationsrate 3 - 4
ohne Nukleationsrate 3
Kornkantennukleation nach Sättigung 2
Korngrenzennukleation nach Sättigung 1
Diusionsgesteuertes Wachstum
Bedingungen n
alle Formen, mit ansteigender Nukleationsrate >2,5
alle Formen, mit konstanter Nukleationsrate 2,5
alle Formen, mit sinkender Nukleationsrate 1,5 - 2,5
alle Formen, ohne Nukleationsrate 1,5
Wachstum von Partikeln mit beträchtlichem Ausgangsvolumen 1 - 1,5
Nadeln und Scheiben endlicher Dimension 1
Verdickung von langen Zylindern (Nadeln) 1
Verdickung von sehr groÿen Scheiben 0,5
Ausscheidungen an Versetzungen ≈ 2/3
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3.1 Probenherstellung
3.1.1 Ausgangsmaterialien und Wärmebehandlungen
Alle Proben wurden in einem Lichtbogenofen aus den elementaren Materialien geschmol-
zen. Dafür wurde die Sollmenge der entsprechenden Elemente abgewogen. Die Ausgangs-
materialien besaÿen eine Reinheit von 99,99 % für Mangan, 99,999 % für Gallium und
99,99 % für Aluminium. Die Einwaagen von 20 g wurden unter Ar-Schutzatmosphäre in ei-
ner wassergekühlten Cu-Schmelzplatte geschmolzen1. Zur Verbesserung der Homogenität
erfolgte ein wiederholtes Aufschmelzen der Knöpfe.
Für die Herstellung der L10-Struktur sowie zur Untersuchung der Phasenbildung wur-
den verschiedene Wärmebehandlungen durchgeführt. Die Wärmebehandlungen erfolgten
in Quarzampullen mit Argon-Atmosphäre, die in vorgewärmte Öfen gelegt wurden. Um
eine Oxidation der Proben zu verhindern wurden sie in Ta-Folie eingewickelt. Die Tem-
peratur für die Wärmebehandlungen lag dabei zwischen 400 ◦C und 1100 ◦C und wird im
jeweiligen Kapitel für die Anwendung entsprechend beschrieben. Zur Abschreckung der
Proben erwies sich ein Eintauchen der Quarzampulle in einen Wassereimer als praktikabel,
da dadurch eine geeignete Abkühlrate für die Phasenbildung entstand. Für das Einfrie-
ren der Hochtemperaturphase ε wurden die bei 1100 ◦C wärmebehandelten Proben direkt,
ohne Quarzampulle, in Wasser abgeschreckt.
3.1.2 Pulverherstellung und Ausrichtung im Magnetfeld
Pulverproben verschiedener Legierungen wurden hergestellt, um sie im Magnetfeld aus-
zurichten und heiÿkompaktierte Proben zu erzeugen. Dazu wurden Legierungen im Er-
starrungszustand zuerst mit einem Hartmetallmörser auf eine Teilchengröÿe von weniger
als 250µm zerstoÿen. Eine weitere Reduktion der Partikelgröÿe lieÿ sich anschlieÿend mit
einer Schüttelmühle der Firma Nava erreichen. Dazu wurde jeweils 1 g Pulvereinwaage zu-
sammen mit 30 Stahlkugeln (∅4 mm) für eine Stunde in Alkohol gemahlen. Anschlieÿend
1Durchgeführt von Herrn Gebel (IFW Dresden)
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konnte das Pulver mit Partikelgröÿe kleiner 100µm abgesiebt werden. Diese Pulverproben
wurden zu 10 mg Portionen in mit Wachs gefüllte Plastekapseln eingebettet. Zum Ausrich-
ten des so präparierten Pulvers wurde anschlieÿend ein externes magnetisches Feld von 5 T
angelegt und die Probe auf eine Temperatur von 60 ◦C erwärmt. Das bei dieser Tempera-
tur üssig werdende Wachs ermöglicht eine freie Rotation der Pulverpartikel und damit
eine annähernd vollständige Ausrichtung. Bei aufrecht erhaltenem Magnetfeld sorgte das
anschlieÿende Abkühlen der Probe auf Raumtemperatur dafür, dass die ausgerichteten
Pulverteilchen ihre Orientierung in der wieder fest gewordenen Wachsmatrix beibehalten.
3.1.3 Heiÿpressen von Pulvern
Um aus dem hergestellten Pulver Volumenproben zu erzeugen, wurde eine im Haus eigens
konzipierte Pulver-Heiÿpresse verwendet. Mit dieser ist es möglich, ein Pulver mit einer
Kraft von bis zu 200 kN zu kompaktieren. Dafür stehen speziell gehärtete NiCr19CoMo-
Presswerkzeuge zur Verfügung. Die stufenlose Drucksteuerung erfolgt über eine hydrauli-
sche Handpumpe und kann über einen eingebauten Drucksensor überwacht werden. Um
die Probe auf die gewünschte Temperatur zu erhitzen, kommt ein Strahlungsofen zum
Einsatz, der Temperaturen bis zu 900 ◦C erreichen kann. Die Steuerung des Ofens erfolgt
über ein Pt/PtRh-Thermoelement, das eine direkte Rückkopplung zum Ofen ermöglicht.
Um bei den Press- bzw. Umformversuchen eine Oxidation der Probe durch Luftsauersto
zu verhindern, kann der Probenraum wahlweise unter Argon-Atmosphäre gesetzt oder
auf ein Feinvakuum von bis zu 2× 10−2 mbar evakuiert werden. Um während des Press-
vorgangs möglichst wenig Reibung an den Presswerkzeugen zu verursachen, werden die
Pulverproben in eine Graphitmatrize eingebettet. Zusätzlich sind die Presswerkzeuge zur
Reibungsreduktion mit einer Graphitemulsion bedeckt. Eine schematische Darstellung des
Inneren des Rezipienten zeigt Abbildung 3.1(a).
Bei den für diese Arbeit hergestellten Proben kam ein Presswerkzeug mit einem Durch-
messer von 5 mm zum Einsatz. Dabei wurde für den Pressvorgang der Glasrezipient auf ein
Vakuum von weniger als 3× 10−2 mbar evakuiert und mehrmals mit Argon gespült, um
den Sauerstogehalt möglichst gering zu halten. Als Temperatur für den Pressvorgang der
Mn55Ga45-Pulverprobe wurde lediglich ein Wert von 400 ◦C gewählt, um eine Zersetzung
der Probe zu verhindern. Für Proben mit höherem Mn-Anteil konnte die Temperatur auf
700 ◦C erhöht werden, da für diese Legierungen keine Zersetzung der L10-Phase stattndet.
Um sicher zu stellen, dass die Probe die gewünschte Temperatur tatsächlich besitzt, wurde
die gewählte Endtemperatur für einige Minuten gehalten, bevor der eigentliche Kompak-
tierungsvorgang begann. Der Enddruck des Pressvorgangs belief sich auf 300 MPa und
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(a) (b)
Abbildung 3.1: (a) Schematische Darstellung der Heiÿpresse und (b) Foto einer heiÿ-
gepressten Pulverprobe.
wurde für 5 min gehalten, um eine gute Kompaktierung zu gewährleisten. Die Abkühlung
der Probe erfolgte anschlieÿend im evakuierten Glasrezipienten. Erst nach vollständiger
Abkühlung wurde der Pressling aus der Graphitmatritze gelöst, die überstehenden Rän-
der abgeschlien und abschlieÿend mit Ethanol gereinigt. Ein Beispiel einer heiÿgepressten
Probe ist in Abbildung 3.1(b) dargestellt.
3.1.4 Metallographische Probenpräparation
Für die mikroskopische Betrachtung der Proben war eine entsprechende Oberächenprä-
paration notwendig. Dazu wurden die Proben auf einen Accustop (Firma Struers) mon-
tiert und manuell auf einer Phoenix Beta Schleifmaschine geschlien. Dabei wurde SiC-
Schleifpapier mit Körnungen von 360 bis 4000 genutzt, um die Proben erst plan und an-
schlieÿend fein zu schleifen. Darauolgend wurde die Mastermet 2 SiO2-Suspension auf
einem MD-Chem-Poliertuch verwendet, um die Proben etwa 5 min chemisch-mechanisch
zu polieren. Zum Reinigen kam ein Ultraschallbad mit Ethanol und anschlieÿend ein sau-
beres MD-Chem-Poliertuch zum Einsatz.
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3.2 Probencharakterisierung
3.2.1 Bestimmung der Zusammensetzung
Da die ternären Legierungen in der Sollzusammensetzung erschmolzen wurden, war es
von Interesse die Genauigkeit der Zusammensetzung nach dem Erstarren zu überprü-
fen. Energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX: energy dispersive X-ray spectroscopy)
stellt dafür eine schnelle, lokale und nicht destruktive Methode dar. Zur Bestimmung der
Zusammensetzung in den einzelnen Phasengebieten erfolgten mehrere Punktmessungen an
verschiedenen Stellen der Probe, um eine gute Statistik zu garantieren. Die dabei erhalte-
nen Ergebnisse liefern eine Genauigkeit von etwa 1 at.%.
Ein genaueres Verfahren, um die Zusammensetzung einer Legierung zu bestimmen, ist die
chemische Analyse. Im Hinblick auf eine höhere Genauigkeit sowie die Möglichkeit der
Bestimmung der mittleren Zusammensetzung der Probe, unabhängig von lokalen Schwan-
kungen, wurden von jeder Legierung ein Probenstück zerstoÿen und die chemischen Zusam-
mensetzung ermittelt2. Die gewonnenen Ergebnisse sind in Tabelle 3.1 zusammengetragen.
Dabei wurde durch die Messungen deutlich, dass der Mn-Anteil bei allen Proben unter
dem beabsichtigten Wert liegt. Dies lässt auf ein stärkeres Abdampfen von Mn während
des Schmelzprozesses schlieÿen. Vergleicht man zusätzlich die Al/Ga-Verhältnisse, so wird
deutlich, dass sich der Verlust an Mangan und die sich dadurch verändernden Al- und
Ga-Anteile nicht auf das Verhältnis der Legierungselemente auswirken. Die Verhältnisse
entsprechen genau den angestrebten Sollzusammensetzungen. Für die chemische Analyse
wurden pro Legierung drei Proben jeweils dreimal gemessen, um eine gute statistische Ge-
nauigkeit zu garantieren. Die dabei erhaltenen elementaren Anteile haben eine statistische
Abweichung kleiner 0,4 at.% und weisen eine relative Genauigkeit von mindestens 1 % auf.
2Die für die Analyse notwendigen Verfahren wurden von Frau Voss am Institut für komplexe Systeme
(IKM) des IFW Dresden durchgeführt.
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Tabelle 3.1: Ergebnisse der chemsichen Analyse der hergestellten Legierungen mit ei-
nem Vergleich des Al/Ga-Verhältnisses vom gemessenen zum berechneten
Fall.
Chemische Analyse Verhältnis Zielverhältnis
Zusammensetzung at.% Mn at.% Al at.% Ga Al/Ga Al/Ga
Mn55Ga45 54,27 45,73
Mn55Al22,5Ga22,5 53,45 23,21 23,34 0,99 1
Mn55Al33,75Ga11,25 52,88 35,26 11,86 2,97 3
Mn55Al36Ga9 53,53 36,57 9,89 3,70 4
Mn55Al37,5Ga7,5 53,81 38,43 7,76 4,95 5
Mn55Al38,57Ga6,43 53,52 39,83 6,65 5,99 6
Mn55Al39,375Ga5,625 52,88 41,24 5,88 7,01 7
Mn55Al45 53,27 46,73
3.2.2 Kristallographische Untersuchung
Zur Identizierung der kristallographischen Phasen sowie deren Gitterparameter kam die
Röntgendiraktometrie (XRD: x-ray diraction) zur Anwendung. Hierfür wurden sowohl
Volumen- als auch Pulverproben in Bragg-Brentano-Geometrie untersucht. Dabei wurde
ein Röntgendiraktometer AXS D8 ADVANCE der Firma Bruker eingesetzt. Als Strah-
lung wurde Co-Kα mit Wellenlängen von λ(Kα1) = 1,789 007Å und λ(Kα2) = 1,792 892Å
verwendet. Als Winkelbereich für die θ − 2θ Messungen wurden 2θ Werte von 20◦ bis
120◦ gewählt. Die Messungen erfolgten in 0,03◦ Schritten mit einer Messdauer von 10 s pro
Messpunkt. Weiterhin wurden eine 0,4 mm-Blende vor der Strahlenquelle und ein Eisen-
lter mit einer Dicke von 0,2 mm vor dem Detektor verwendet. Eine Rotation der Probe
mit einer Geschwindigkeit von 30 Umdrehungen pro Minute sorgte für eine verbesserte
Statistik und Reduzierung von ungewollten Orientierungseekten.
Die Betrachtung und Auswertung der Röntgendaten erfolgte mit den Programmen X'Pert
Highscore Plus und FullProf [74, 75, 76]. Mit Hilfe der verwendeten Rietveld-Analyse-
Methode wurde versucht, die Strukturdaten der gemessenen Kurve durch ein Struktur-
modell anzupassen [77, 78]. Dadurch konnten die einzelnen kristallographischen Phasen
identiziert und die Gitterparameter ermittelt werden. Hierfür wird die kleinste Summe
Sy aus den gemessenen Intensitäten ymi sowie den berechneten Intensitäten ybi, unter Be-
rücksichtigung von Wichtungsfaktoren wi, gebildet.
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Sy =
∑
i
wi(ymi − ybi)2 (3.1)
Um die Qualität der Rietveld-Analyse einschätzen zu können, gibt es verschiedene Para-
meter. Die so genannten Residuen oder R-Werte stehen für die Anpassungsqualität der
bestimmten Kurve. Zwei der wichtigsten Gröÿen sind dabei die berechnete Intensität Rwp
sowie der theoretische Erwartungswert RE. Zur Beschreibung der Güte der Anpassung
kann χ2 als Verhältnis aus Rwp/RE deniert werden. Eine perfekte Übereinstimmung der
berechneten Kurve mit dem theoretischen Erwartungswert liefert ein χ2 von 1. Daher soll-
te der Wert für χ2 möglichst nahe bei 1 liegen. Dabei ist jedoch zu beachten, dass dies
ausschlieÿlich eine Aussage über die mathematische Anpassung liefert, aber weiterhin auf
die physikalische Plausibilität der angepassten Parameter geachtet werden muss.
3.2.3 Dynamische Dierenzialkalorimetrie - DSC
Für genauere Analysen der Phasenübergänge fanden dynamische, dierenzialkalorimetri-
sche Messungen (DSC: dierential scanning calorimetry) statt. Die Messungen3 erfolgten
dabei an zwei verschiedenen Geräten. Die DSC 204 Phoenix der Firma NETZSCH kann
maximal Temperaturen von 600 ◦C erreichen, verfügt jedoch über eine sehr sensible Mess-
technik. Mit ihr kann auch die Curie-Temperatur von Proben abgebildet werden. Die Sensys
eco von Seteram hat eine etwas geringere Sensibilität, ermöglicht jedoch Messungen bis zu
einer Temperatur von 830 ◦C. Als Standardheizrate wurden 5 K/min verwendet. Die Mess-
geräte benden sich in Argon gefüllten Handschuhboxen, um eine Probenkontamination
während der Messung zu vermeiden.
3Durchgeführt von Frau Herrich (IFW Dresden)
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3.3 Magnetische Messungen
Zur Bestimmung der magnetischen Eigenschaften der Proben wurden M(H)- und M(T )-
Kurven an einem PPMS (Physical Properties Measurement System) der Firma Quantum
Design ermittelt, das Messungen in externen Feldern bis zu 14 T erlaubt. Diese hohen
Felder waren notwendig, um die Proben zu sättigen. Die Hysteresekurven wurden bei
Raumtemperatur aufgenommen. Für die Proben galt als Einschränkung, dass sie in der
Sättigung ein maximales magnetisches Moment von 5 emu nicht überschreiten durften4.
DieM(T )-Messungen zur Bestimmung der Curie-Temperatur geschahen mit einer Heizrate
von 10 K/min bis zu einer maximalen Temperatur von 500 ◦C. Das dabei angelegte externe
Feld betrug 0,1 T. Aus den dabei erhaltenen Messkurven wurde die Curie-Temperatur
als Minimum der ersten Ableitung und somit durch die Wendepunkte der M(T )-Kurve
deniert. Für Messungen, für die niedrigere externe Felder ausreichend waren, kam ein
SQUID (Superconducting Quantum Interference Device) der Firma Quantum Design (Typ:
MPMS-5S) mit maximalen Feldern bis zu 5 T zum Einsatz. An diesem Gerät wurden zudem
die eingebetteten Pulverproben gemessen. Diese Messungen erfolgten bei Raumtemperatur.
3.4 Bildgebende Verfahren
3.4.1 Rasterelektronenmikroskopie
Bei einem Rasterelektronenmikroskop (REM) wird die Probenoberäche mit einem Elek-
tronenstrahl abgerastert. Dabei kommt es zur Wechselwirkung der Elektronen mit der
Probenoberäche, was mit der Abstrahlung von Sekundärelektronen, Röntgenstrahlen und
Rückstreuelektronen einhergeht. Die Detektion der Sekundärelektronen (SE: Secondary
Electrons) liefert dabei primär einen Topographiekontrast, wohingegen die Rückstreuelek-
tronen (BSE: Backscattered Electrons) einen Materialkontrast ergeben, da die Primärelek-
tronen durch verschiedene Phasen unterschiedlich stark abgelenkt werden. Hierbei führt
eine höhere Dichte zu einer stärkeren Ablenkung. Diese Methode ist dadurch besonders
gut zum Identizieren unterschiedlicher Phasen geeignet und kam für diese Arbeit zum
Einsatz.
Die zu untersuchenden Proben wurden poliert und in einem Leo Gemini 1530 Raste-
relektronenmikroskop der Firma Zeiss betrachtet. Das Mikroskop verwendet eine Feld-
emissionskathode und wurde mit einer Beschleunigungsspannung von 20 kV betrieben.
41 emu = 1× 10−3 Am2
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3.4.2 Kerr-Mikroskopie
Die Kerr-Mikroskopie ist eine Form der Lichtmikroskopie, bei der polarisiertes Licht ver-
wendet wird. Als Grundlage für die Funktionsweise dient der magneto-optische Kerreekt,
der die Zusammenhänge zwischen den optischen Eigenschaften des Lichts und dem Einuss
von magnetischen Feldern beschreibt [29]. Dadurch kann ein direkter Zusammenhang zur
lokalen Magnetisierung der Probe gezogen werden. Dies führt zu einem Kontrast, der die
magnetischen Domänen sichtbar machen kann. Linear polarisiertes Licht trit dabei auf
die Oberäche der Probe und wird bei der Reexion in der Polarisationsebene gedreht oder
in seiner Intensität geändert. Die dargestellten Bilder entstammen einem Kerr-Mikroskop
der Firma evico magnetics GmbH5.
5Aufgenommen mit Unterstützung von Frau Dr. Thielsch (IFW Dresden)
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Im binären Mn-Ga-System existieren zwei magnetische Phasen. Während die ferrimagne-
tische tI 8-Phase in Ga-reichen Legierungen (Mn3Ga) anzunden ist, ist es möglich in
Legierungen mit 55 at.% bis 65 at.% die L10-Phase zu erzeugen. Sowohl für Legierungen
mit einem gröÿeren Anteil an Mangan als auch für Legierungen näher an der equiato-
maren Zusammensetzung konnte gezeigt werden, dass eine Bildung der L10-Phase nicht
möglich ist [44]. Eine Unterscheidung der tI 8- und der L10-Phase ist in Röntgenbeugungs-
bildern kaum möglich. Jedoch kann eine eindeutige Zuordnung anhand der magnetischen
Eigenschaften erfolgen. Im Folgenden wird ausführlich auf die Herstellung der L10-Phase
aus dem Ausgangszustand eingegangen und ihre thermische Stabilität untersucht. Im An-
schluss daran werden die intrinsischen magnetischen Eigenschaften der verschiedenen Mn-
Ga-Legierungen untersucht und Versuche zur Verbesserung der extrinsischen magnetischen
Eigenschaften durch Pulverherstellung betrachtet. Um eine Volumenprobe mit den verän-
derten Eigenschaften des hergestellten Pulvers zu erzeugen, werden abschlieÿend Versuche
zum Heiÿpressen von Pulvern durchgeführt.
4.1 Phasenbildung und Stabilitätsbereich
Für diese Arbeit wurden binäre Mn-Ga-Legierungen mit den Zusammensetzungen
Mn65Ga35, Mn60Ga40 und Mn55Ga45 untersucht. Zunächst wurden die Kristallstrukturen
der Ausgangszustände für die drei Legierungen betrachtet. Dabei stellte sich heraus, dass
die Ausgangszustände nach dem Schmelzen im Lichtbogenofen stark abhängig von der
Mn-Ga-Zusammensetzung sind. Röntgenbeugungsbilder wurden für alle drei Legierungen
aufgenommen, um die Ausgangsphasen zu identizieren (siehe Abbildung 4.1). Die Struk-
turdetails aller Phasen sind im Grundlagenteil in Tabelle 2.2 zusammengefasst. Für die
Mn65Ga35-Legierung ist ein Phasengemisch aus δ-Mn-, ε- und λ-Phase zu erkennen (4.1(a)).
Im Vergleich dazu besteht der Ausgangszustand der Mn60Ga40-Legierung nur aus den bei-
den Phasen δ-Mn und λ. Jedoch ist laut Röntgenbeugungsbild ein deutlich höherer Anteil
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an δ-Mn im Vergleich zu λ zu vermuten, da die Intensitäten der Beugungsmaxima für die
λ-Reexe deutlich niedriger sind. Reexe der ε-Phase sind in diesem Fall nicht mehr zu
sehen.
(a)
(b) (c)
Abbildung 4.1: Röntgenbeugungsbilder der im Lichtbogenofen geschmolzenen Aus-
gangszustände für die Mn-Ga-Legierungen: (a) Mn65Ga35, (b)
Mn60Ga40, (c) Mn55Ga45.
Die λ-, ε- sowie die δ-Mn-Phasen treten in Legierungen mit hohem Mn-Anteil auf. Wie
im Mn-Ga-Phasendiagramm (Abb. 2.4) zu erkennen, entstammen sie den Hochtempe-
raturphasen und werden bei der Abkühlung eingefroren. Würde man den Anteil an Mn
noch weiter erhöhen, würde man die D022- und ε-Phase bilden können [17, 21]. Die
Legierung mit 45 at.% Ga weist hingegen nur noch die λ-Phase auf, was ein deutliches
Anzeichen zur Nähe der equiatomaren Zusammensetzung ist. Nach der Identizierung der
Ausgangsphasen wird die Entstehung der L10-Phase betrachtet.
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Für die Bestimmung der erforderlichen Wärmebehandlung zur Bildung der L10-Phase in
den binären Mn-Ga-Legierungen wurden DSC-Messungen an den Proben im Ausgangs-
zustand durchgeführt. An der schwarzen Kurve in Abbildung 4.2 ist für die Mn55Ga45-
Legierung bei etwa 325 ◦C der Beginn einer exothermen Phasenumwandlung zu sehen.
Diese Phasenumwandlung konnte durch anschlieÿende XRD-Messungen an der Probe als
Phasenbildung der L10-Phase identiziert werden. Unter der Berücksichtigung, dass sich
die L10-Phase beim Heizvorgang gebildet hat, lässt sich zusätzlich das exotherme Maxi-
mum in der Abkühlkurve als Curie-Temperatur der L10-Phase erklären.
Abbildung 4.2: DSC-Messungen der Mn55Ga45-Legierung aus dem ε Ausgangszustand
(schwarz). Weiterhin ist eine Messung der Mn55Ga46-Probe, die aus-
schlieÿlich die L10-Phase besitzt, eingezeichnet (rot). Die Messungen
wurden mit einer Heizrate von 5 ◦C/min bis zu 600 ◦C durchgeführt.
Die rote Kurve in Abbildung 4.2 zeigt eine weitere DSC-Messung der Mn55Ga45-Legierung
im L10-Ausgangszustand. Erwartungsgemäÿ ist der exotherme Phasenübergang nicht
mehr zu sehen, jedoch erscheint die Curie-Temperatur nun auch beim Heizen der Probe.
Aus dem Phasenübergang zwischen 300 ◦C bis 400 ◦C wurde eine Wärmebehandlungstem-
peratur von 500 ◦C für die Bildung der L10-Phase in den binären Legierungen abgeleitet.
Alle drei Legierungen wurden Wärmebehandlungen bei dieser Temperatur unterzogen.
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Abbildung 4.3: Röntgenbeugungsbilder der drei Mn-Ga-Legierungen nach einer Wär-
mebehandlung bei 500 ◦C.
Die in Abbildung 4.3 dargestellten Röntgenbeugungsbilder zeigen deutlich, dass für alle
drei Legierungen die reine L10-Phase eingestellt werden konnte. Somit war die Wärmebe-
handlung bei 500 ◦C ausreichend, um für alle Legierungen eine vollständige Umwandlung
zu gewährleisten. Die aus den XRD-Bildern durch Rietveld-Verfeinerung bestimmten
Gitterparameter für die drei Mn-Ga-Legierungen sind in Tabelle 4.1 zusammengetragen.
Dabei wächst der Gitterparameter a, während die c-Achse mit ansteigendem Mn-Anteil
kleiner wird. Dieser beobachtete Trend bestätigt die von Meissner et al. durchgeführten
Untersuchungen [17]. Die Veränderung der Gitterparameter führt in den Beugungs-
bildern zu einer Verschiebung der Reexpositionen. Dies ist besonders bei den (020)-
und (002)-Reexen mit variierender Zusammensetzung erkennbar. Aus den ermittelten
Gitterparameterwerten ist ersichtlich, dass die Veränderung des Gitterparameters a mit
einer Dierenz von rund 0,02Å deutlich schwächer ausfällt als für den Gitterparameter c.
Dieser weist einen Unterschied von bis zu 0,08Å auf. Das c/a-Verhältnis verringert sich
dadurch von 0,9486 bei Mn55Ga45 auf 0,9240 bei Mn65Ga35. Eine weitere Auswirkung
der Gitterparameterunterschiede ist ein anteiliger Einuss auf die Dichteänderung der
Legierungen. Unter der Annahme, dass die Kristallstruktur und die magnetische Ordnung
erhalten bleiben, führt eine gröÿere Dichte zu einer Erhöhung der spontanen Magnetisie-
rung des Materials.
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Tabelle 4.1: Aus den Röntgenbeugungsbildern mit Rietveld-Verfeinerung gewonnene
Gitterparameter der L10-Phasen in den Mn-Ga-Legierungen, sowie aus
den Gitterkonstanten berechnete Dichten der Legierungen [44, 79]
Legierung a / Å c / Å c / a % / gcm−3 χ2
Mn55Ga45 3,8921± 0,0028 3,6920± 0,0028 0,949 7,315 15,10
Mn60Ga40 3,9001± 0,0007 3,6595± 0,0007 0,938 7,262 4,73
Mn65Ga35 3,9125± 0,0008 3,6152± 0,0008 0,924 7,215 3,65
Weitere DSC-Messungen wurden durchgeführt, um das Verhalten der Proben in der L10-
Phase bei Temperaturen bis 800 ◦C zu beobachten. Dies soll einen Aufschluss über die
Stabilität der L10-Phase liefern, um die Randbedingungen für mögliche Einsatzgebiete
und Verarbeitungsmethoden abzustecken. Die bei der DSC-Messung gewonnenen Kurven
sind in Abbildung 4.4 dargestellt. Für die Mn55Ga45-Legierung ist eine starke endotherme
Reaktion bei 655 ◦C zu erkennen. Diese Reaktion konnte als Phasenübergang der L10-Phase
zurück in die λ-Phase identiziert werden. Eine Bestätigung dafür wurde durch das schnelle
Abschrecken einer bei 700 ◦C wärmebehandelten Probe und anschlieÿende Röntgenmessun-
gen geliefert. Bei weiterem Heizen ist eine zweite endotherme Reaktion bei 759 ◦C sichtbar,
die sich beim Kühlen als reversibel herausstellt. Die dabei stattndende Rückreaktion ist
mit einem exothermen Übergang bei 745 ◦C ersichtlich. Eine genauere Identikation der
Reaktion war auf Grund der reversiblen Natur nicht möglich. Jedoch ist mit einem Blick
auf das Phasendiagramm ein Übergang in den Existenzbereich von γ2 oder δ-Mn denk-
bar. Die Proben mit 60 at.% und 65 at.% weisen im vergleichbaren Temperaturbereich nur
leichte Ausschläge in der DSC-Kurve auf. Diese kleinen Extrema bei 695 ◦C beziehungswei-
se 718 ◦C konnten keiner spezischen Umwandlung zugeordnet werden. Weiterhin ist ein
stärkerer endothermer Ausschlag der Probe mit 65 at.% Mn im Bereich um 718 ◦C zu er-
kennen. Jedoch konnte auch dieser nicht eindeutig einer speziellen Umwandlung zugeordnet
werden, lässt aber einen Übergang in den Bereich von γ2 vermuten.
39
4 Die L10-Phase in Mn-Ga-Verbindungen
Abbildung 4.4: DSC-Messungen für drei Mn-Ga-Legierungen mit einer Heizrate von
5 ◦C/min. Die Pfeile an den Kurven zeigen die Richtung des Tempe-
raturverlaufs an.
4.2 Intrinsische magnetische Eigenschaften
Nachdem die gewünschte L10-Phase in allen drei Legierungen phasenrein eingestellt werden
konnte, wird nun betrachtet, ob die intrinsischen magnetischen Eigenschaften den in Kapi-
tel 2.2 denierten Anforderungen an die Selten-Erd-freien Magnete entsprechen. Dafür wur-
den Hochfeldmessungen mit externen magnetischen Feldern bis zu 14 T durchgeführt, um
die Sättigungsmagnetisierung und die Anisotropiekonstanten der verschiedenen Mn-Ga-
Legierungen zu ermitteln. Die dabei erhaltenen Magnetisierungskurven sind in Abbildung
4.5 dargestellt. Es ist deutlich zu erkennen, dass die Magnetisierung mit zunehmendem Mn-
Gehalt stark sinkt. Als Erklärung dafür kann die zunehmende Anzahl von Mn-Atomen auf
Ga-Gitterplätzen herangezogen werden. Denn die Mn-Atome neigen, wie in Kapitel 2.2.1
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beschrieben, auf Grund der geringen atomaren Mn-Mn-Abstände zu antiferromagnetischer
Kopplung. Der höchste bei den Messungen erreichte Sättigungsmagnetisierungswert liegt
bei µ0Ms = 0,81 T für die Mn55Ga45-Legierung. Die ermittelte Sättigungsmagnetisierunge
für die anderen Legierungen ist in Tabelle 4.2 zusammengefasst. Im Bezug auf die Anfor-
derungen an die Selten-Erd-freien Dauermagnete ist ausschlieÿlich für die Legierung mit
einem Mn-Gehalt von 55 at.% eine ausreichend hohe Sättigungsmagnetisierung erreicht
worden. Der hohe Ms-Wert macht speziell diese Zusammensetzung für hartmagnetische
Anwendungen interessant, zumal die erreichte Sättigungsmagnetisierung höher als die in
Tabelle 2.3 angegebenen Werte für Mn-haltige Legierungen ist.
Abbildung 4.5: M(H)-Kurven der Mn-Ga-Legierungen mit externen Feldern bis zu
14T um eine Sättigung zu garantieren.
Für die Bestimmung der Anisotropiekonstante K1 wurde die mathematische Anpassung
der Gleichung 2.7 an den Sättigungsbereich der gemessenen Kurven durchgeführt. Als
veränderliche Variablen dienten dabei K1, χ und Ms. Die Berechnung des Anisotropie-
feldes Ha erfolgte anschlieÿend unter Zuhilfenahme der zuvor ermittelten Werte für K1
und Ms gemäÿ Gleichung 2.9. Die auf diese Weise gewonnenen Werte sind ebenfalls
in Tabelle 4.2 dargestellt. Es ist dabei klar zu erkennen, dass sowohl die Werte der
Anisotropiekonstante als auch die des Anisotropiefeldes mit zunehmendem Mn-Gehalt
deutlich ansteigen. Die groÿen Unterschiede im Anisotropiefeld sind vor allem auf die
unterschiedlichen Sättigungsmagnetisierungswerte zurückzuführen. Die hier bestimmten
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Anisotropiekonstanten sind gröÿer als zum Beispiel von Huh et al. für vergleichbare
Legierungen beschrieben [52]. Dabei ist jedoch zu beachten, dass, obwohl die gleiche
Bestimmungsmethode verwendet wurde, die in dieser Arbeit verwendeten höheren exter-
nen Felder von bis zu 14 T eine genauere Bestimmung des Sättigungsbereiches ermöglichen.
Mit Anisotropiefeldern von 4,4 T bis 8,7 T und der Annahme, dass die Koerzitivfeldstär-
ke bis zu 20 % des Wertes des Anisotropiefeldes erreichen kann, bestehen Chancen, Hc-
Werte von etwa 0,9 T zu erreichen. Die realen Koerzitivfeldstärken für die Proben liegen
jedoch lediglich bei weniger als 0,01 T. Ebenfalls gering fallen die Remanenzwerte für die
Legierungen aus. Die Remanenz liegt dabei unter 0,25 T. Die Ursache für die niedrige Re-
manenz ist in der nicht optimierten Textur der Proben zu nden. Die aus der Schmelze
entstandenen Volumenproben sind isotrop, weshalb die leichten Achsen der einzelnen Kör-
ner in unterschiedliche Richtungen weisen. Durch die Wechselwirkung zwischen den Kör-
nern führt dies zu einer erleichterten Rotation der Magnetisierungsrichtung und daraus
folgend zur leichteren Ummagnetisierung der Magnete. Mögliche Methoden, um die Tex-
tur von Massivproben zu verbessern, sind zum Beispiel Stauchen und Flieÿpressen sowie
die Herstellung von Pulverproben mit anschlieÿender Kompaktierung in einem externen
magnetischen Feld. Auf letztere Methode wird im nächsten Abschnitt eingegangen, um die
beiden extrinsischen Eigenschaften Koerzitivfeldstärke und Remanenz zu verbessern. Um
jedoch die Betrachtung der intrinsischen magnetischen Eigenschaften zu vervollständigen,
wurden Messungen zur Bestimmung der Curie-Temperatur durchgeführt.
Tabelle 4.2: Intrinsische magnetische Eigenschaften der Mn-Ga-Legierungen. Die Sät-
tigungsmagnetisierungen Ms sowie die Anisotropiekonstanten K1 wurden
aus Magnetisierungsmessungen bis 14T ermittelt. Die Bestimmung der
Anisotropiefelder erfolgte aus Ms und K1. Für die Curie-Temperaturen
TC wurden thermomagnetische Messungen durchgeführt.
Zusammensetzung µ0Ms/T K1/MJm−3 µ0Ha/T TC/◦C
Mn55Ga45 0,807 1,40 4,4 337
Mn60Ga40 0,688 1,80 6,6 380
Mn65Ga35 0,533 1,87 8,7 431
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Die Curie-Temperatur der drei Legierungen wurde aus thermomagnetischen Messungen
bis 600 ◦C bestimmt. Bei einem externen Magnetfeld von 0,1 T erfolgte die Messung mit
einer Heizrate bzw. Abkühlrate von 5 ◦C/min. Die Curie-Temperatur wurde aus den Wen-
depunkten der ermittelten M(T )-Kurven bestimmt. Die daraus gewonnenen Werte sind
in Tabelle 4.2 zusammengefasst. Die Verläufe der thermomagnetischen Messungen (Abbil-
dung 4.6) zeigen deutlich den Unterschied in der magnetischen Kopplung der verschiedenen
Legierungen. Während die Kurve von Mn55Ga45 einen klassischen ferromagnetischen Ver-
lauf aufweist, gleicht mit zunehmendem Mangangehalt der Kurvenverlauf mehr dem eines
Ferrimagneten. Dies kann auf den erhöhten Anteil antiferromagnetischer Kopplung der
Mn-Atome auf Ga-Positionen zurückgeführt werden [14].
Abbildung 4.6: Thermomagnetische Messungen der Mn-Ga-Legierungen bis 600 ◦C.
Das angelegte externe Feld betrug für die Messungen 0,1T. Die Be-
stimmung der Curie-Temperatur erfolgte aus den Wendepunkten der
M(T)-Kurven.
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4.3 Mn-Ga-Pulver
Die Betrachtung der intrinsischen Eigenschaften hat gezeigt, dass Mn55Ga45 das gröÿte
Potential besitzt als Permanentmagnet eingesetzt zu werden. Die Koerzitivfeldstärke und
die Remanenz sind jedoch noch viel zu niedrig. Diese sollen durch die nachfolgenden
Verarbeitungsmethoden gesteigert werden, um mögliche industrielle Prozessschritte
abzustecken. Eine gängige Methode zur Verbesserung der Koerzitivfeldstärke liegt dabei
in der Herstellung von Pulvern. Durch das Mahlen werden zusätzliche Defekte in die
Proben eingebracht, die als Pinningzentren gegen die Ummagnetisierung dienen können.
Ein ähnliches Verhalten kann in verschiedenen anderen System wie zum Beispiel SmCo5
und Sm2Co17 beobachtet werden [32, 80, 81]. Für die Herstellung der Pulverproben wurde
ein Stück der Ausgangslegierung zunächst mit dem Hartmetallmörser zerstoÿen und
anschlieÿend mit einer Schüttelmühle eine Stunde lang gemahlen. Das dabei entstandene
Pulver hatte im Durchmesser überwiegend eine Pulverpartikelgröÿe gröÿer 100µm. Die
Gröÿe der Pulverpartikel ist nach diesem Mahlvorgang noch sehr hoch, lässt sich jedoch
auf die wenig spröde Natur der L10-Phase zurückführen. Um dieses Problem zu umgehen,
wurde das deutlich sprödere Verhalten der λ-Phase ausgenutzt. Beim Mahlen der Probe
im λ-Ausgangszustand konnte unter gleichen Bedingungen ein merklich feineres Pulver
hergestellt werden. Die dabei erreichte Gröÿenverteilung liegt bei 23 Gew.% kleiner 10µm
und 72 Gew.% zwischen 10µm und 30µm. Das feine Pulver konnte anschlieÿend durch
eine Wärmebehandlung bei 400 ◦C für 6 Stunden in die L10-Phase überführt werden.
Die Auswirkung auf die Koerzitivfeldstärke konnte durch Messung der Hysteresekurven
bestimmt werden (siehe Abbildung 4.7). Die µ0Hc-Werte für die Volumenproben sanken
mit abnehmendem Mn-Anteil von 0,118 T für die Probe mit 65 at.% Mn bis auf 0,021 T
für die Probe mit 55 at.% Mn ab. Bei Mn55Ga45 führte das Mahlen zu einer Erhöhung
der Koerzitivfeldstärke auf 0,393 T. Das ist eine annähernd 20-fache Vergröÿerung. In
der Neukurve der Pulverprobe ist ein deutlich S-förmiger Anstieg der Magnetisierung
zu erkennen. Dies lässt auf ein Pinningverhalten mit niedriger Anfangssuszeptibilität
schlieÿen und ist typisch für Pinningmagneten wie zum Beispiel Sm2Co17 [81, 82]. Die
Pinningzentren können Versetzungen sein, die während des Mahlvorgangs gebildet worden
sind. Diese Erhöhung von Hc geht mit einer Senkung der Sättigungsmagnetisierung einher.
Diese el von 0,780 T auf 0,576 T. Die Hystereskurven der Proben sind in Abbildung
4.7 dargestellt. Neben der Magnetisierung haben sich durch den Mahlvorgang auch
die Gitterparameter der Legierung geändert. Das c/a-Verhältnis hat sich dabei für die
Mn55Ga45-Legierung von 0,9486 auf 0,9077 reduziert.
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Abbildung 4.7: Hysteresekurven der Mn55Ga45-Volumenprobe (schwarz) sowie der
Pulverprobe vor (rot) und nach (blau) einer zusätzlichen Wärmebe-
handlung bei 400 ◦C.
Um die reduzierte Magnetisierung wieder auf den Ausgangswert zurückzuführen, wur-
den verschiedene Wärmebehandlungsversuche durchgeführt. Die Legierung mit 55 at.%
wurde dafür eine Stunde bei verschiedenen Temperaturen geglüht und direkt in Was-
ser abgeschreckt. Die bei 400 ◦C geglühte Probe zeigte sowohl eine erneute Erhöhung des
c/a-Verhältnisses auf 0,9486, als auch einen Anstieg der Magnetisierung. Die Magneti-
sierung bei 5 T erreicht nach der Wärmebehandlung wieder Werte der Volumenprobe
(M5T = 0,78 T). Der Grund für den erneuten Anstieg der Magnetisierung während der
Wärmebehandlung liegt im Ausheilen einiger, durch die Mahlung verursachter Defekte.
Wärmebehandlungen bei höheren Temperaturen bewirkten ein erneutes Abfallen der Ma-
gnetisierung. Wie in Abbildung 4.8 zu erkennen, bilden sich ab einer Temperatur von 500 ◦C
deutliche Anteile der unerwünschten λ-Phase. Da diese Sekundärphase zu einer Senkung
der maximalen Magnetisierung führt, erwies sich eine Glühtemperatur von 400 ◦C als Op-
timum. Ein Vergleich mit dem Phasendiagramm von Lu et al. lässt auf die Existenz eines
Zweiphasenbereichs für einen Mn-Anteil von 55 at.% schlieÿen, jedoch wäre eine Über-
gangstemperatur von über 600 ◦C zu erwarten [41]. Obwohl die DSC-Messung bis zu der
Übergangstemperatur von 655 ◦C keine Anzeichen einer Phasenumwandlung aufweist, ist
in den XRD-Kurven deutlich die Bildung der λ-Phase ab einer Wärmebehandlungstempe-
ratur von 500 ◦C zu erkennen. Der Unterschied zur DSC-Messung kann in der Umwand-
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Abbildung 4.8: Röntgenbeugungsbild der Mn55Ga45-Pulverprobe nach einer Wärme-
behandlung bei verschiedenen Temperaturen für eine Stunde.
lungskinetik liegen. Eine langsame Phasenumwandlung führt bei DSC-Messungen zu einer
Verbreiterung des Maximums sowie zu einer Verschiebung zu höheren Temperaturen.
Da das bei 400 ◦C wärmebehandelte Pulver die höchste Magnetisierung aufweist, wurde
diese Temperatur für die weiteren Versuche verwendet. Mit der Regeneration der Ma-
gnetisierung ging auch ein erneutes Absinken der Koerzitivfeldstärke einher. Dabei ist
bemerkenswert, dass Hc nicht auf den Wert der Volumenprobe abfällt, sondern durch die
Pulverherstellung eine vierfache Erhöhung auf 0,217 T erreicht werden konnte (vergl. Volu-
menprobe Hc = 0,073 T). Um die Geschwindigkeit der Vorgänge im Pulver abzuschätzen,
wurde eine Versuchsreihe von 400 ◦C-Wärmebehandlungen für verschiedene Glühdauern
gefahren. Wie in Abbildung 4.9 zu erkennen, sind die Erholungsvorgänge bereits nach
einer kurzen Glühzeit von 5 min abgeschlossen. Weitere Veränderungen an der Magneti-
sierung und der Koerzitivfeldstärke sind bei längeren Glühzeiten bis zu einer Stunde nicht
messbar. Die Neukurve des wärmebehandelten Pulvers weist keine deutlichen Stufen mehr
auf, was darauf schlieÿen lässt, dass der gröÿte Teil der durch das Mahlen verursachten De-
fekte ausgeheilt wurde. Die dennoch höhere Koerzitivfeldstärke lässt sich auf die reduzierte
Partikelgröÿe zurückführen [32].
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Abbildung 4.9: Änderung der Sättigungsmagnetisierung (schwarz) und Koerzitivfeld-
stärke (rot) von Mn55Ga45-Volumenprobe (VP) und Mn55Ga45-Pulver
vor und nach den Wärmebehandlungen.
4.4 Ausrichten und Kompaktieren von Pulver
Neben der Erhöhung der Koerzitivfeldstärke ist die Möglichkeit des Ausrichtens ein groÿer
Vorteil von Pulverproben. Zur Optimierung des Energieproduktes ist neben Hc eine ho-
he Remanenz notwendig. Durch eine geeignete Textur lässt sich die Remanenz erhöhen.
Um eine mögliche Ausrichtung zu demonstrieren, wurde das komplett wärmebehandelte
Pulver, wie in Kapitel 3 beschrieben, in Wachs eingekapselt und im angelegten Feld aus-
gerichtet. SQUID-Messungen wurden an den so präparierten Proben durchgeführt. Wie
in Abbildung 4.10 zu erkennen, sind deutliche Unterschiede in paralleler und senkrechter
Richtung zur Ausrichtung zu erkennen. Der dabei erreichte Texturgrad (ω), der sich aus
der Remanenz in paralleler (M‖) und senkrechter (M⊥) Richtung berechnet, liegt für die
in Abbildung 4.10(a) dargestellte Probe mit einem durchschnittlichen Pulverdurchmesser
zwischen 10µm und 30µm bei 0,22. Der verhältnismäÿig geringe Texturgrad konnte durch
Untersuchungen mit dem Rasterelektronenmikroskop auf ein polykristallines Gefüge des
Pulvers zurückgeführt werden. Zusammen mit der starken Zwillingsbildung erklärt dies,
warum eine vollständige Ausrichtung des Pulvers nicht möglich sein kann. Ein weiterer
Versuch mit feinerem Pulver, mit einer durchschnittlichen Partikelgröÿe kleiner 10µm,
zeigt eine deutlich bessere Ausrichtung. Bei dieser Probe konnte ein Texturgrad von 0,45
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erreicht werden. Die bessere Texturierung lässt auf eine gröÿere Anzahl von anisotropen
bzw. einkristallinen Partikeln schlieÿen.
(a) (b)
Abbildung 4.10: Hysteresekurven von gemahlenen Mn55Ga45-Pulverproben. Die Mög-
lichkeit der Pulverausrichtung kann durch die Unterschiede zwischen
parallel (rot) und senkrecht (schwarz) zur Ausrichtung gemessenen
Kurven beobachtet werden. Die Partikelgröÿen des Pulvers in Ab-
bildung (a) liegen zwischen 10µm und 30µm. Für (b) besitzt das
Pulver Partikelgröÿen kleiner 10µm.
Die Möglichkeit der Heiÿkompaktierung konnte in vorangegangenen Arbeiten bereits am
Beispiel von Mn60Ga40-Pulverproben gezeigt werden [44]. Da diese Legierung jedoch über
eine geringere Sättigungsmagnetisierung verfügt, wurde untersucht, inwieweit eine Kom-
paktierung des Mn55Ga45-Pulvers möglich ist. Im Gegensatz zur Mn60Ga40-Legierung ist
hier jedoch die Temperatur beim Pressen des Pulvers zu beachten. Da eine beginnende Zer-
setzung der L10-Phase oberhalb von 600 ◦C auftritt, wurde der Ofen nur auf 400 ◦C geheizt.
Dies führt zu einer vollständigen Erhaltung der L10-Phase. Wie anhand der Hysteresekurve
in Abbildung 4.11 zu erkennen, konnte während des Pressvorgangs die Koerzitivfeldstärke
des Pulvers teilweise erhalten werden. Mit einem Wert von µ0Hc = 0,16 T für die kom-
paktierte Probe ist ein Verlust von rund 0,06 T zu vermerken (Pulver: µ0Hc = 0,217 T).
Trotz dieses Verlustes ist die Koerzitivfeldstärke immer noch um mehr als das Siebenfache
höher im Vergleich zur geschmolzenen und wärmebehandelten Legierung. Die Magnetisie-
rung der gepressten Probe liegt bei µ0M5T = 0,661 T und ist somit deutlich geringer als
beim Ausgangsmaterial (µ0M5T = 0,779 T). Die Ursache für diese Reduktion ist jedoch
nicht durch eine Beeinussung des Materials zu erklären, sondern ist die Folge einer nicht
vollständigen Kompaktierung. Die gepresste Probe weist eine Packungsdichte von nur 83 %
auf, was sich auf die massebezogene Magnetisierung der Probe auswirkt. Wenn man für die
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Abbildung 4.11: Hysteresekurven der heiÿgepressten Mn55Ga45-Legierung im Ver-
gleich zum wärmebehandelten Pulver-Ausgangsmaterial.
Berechnung der Magnetisierung die Dichte des Pulvers annimmt, erhält man vergleichbare
Magnetisierungswerte. Dies bestätigt weiterhin, dass es bei der Verarbeitung nicht zu einer
Zersetzung der L10-Phase kommt. Unter der Annahme einer 100 % kompaktierten Probe
ist in der Hysteresekurve eine leicht erhöhte Remanenz im Vergleich zum Pulver zu erken-
nen. Das lässt darauf schlieÿen, dass es durch den Pressvorgang auch zu einer teilweisen
Texturierung in der Probe kommt. Die erzeugte Textur liegt senkrecht zur Pressrichtung,
da die magnetische Messung in dieser Richtung erfolgte. Um eine bessere Kompaktierung
zu erhalten, müssen höhere Temperaturen eingesetzt werden. Für die Mn60Ga40-Legierung
wurde eine 99 % Kompaktierung bei einer Kompaktierungstemperatur von 700 ◦C erreicht.
Dadurch konnte die Magnetisierung des Pulvers annähernd in einer anisotropen Massiv-
probe erhalten bleiben.
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Tabelle 4.3: Magnetisierung bei 5T, sowie Koerzitivfeldstärke der verschiedenen
Mn55Ga45-Proben. Zum Vergleich sind weiterhin die in vorangegangenen
Arbeiten ermittelten Werte für die Mn60Ga40-Legierung angegeben.
Zusammensetzung Probenart µ0M5T/T µ0Hc/T
Mn55Ga45 Volumenprobe 0,780 0,021
Mn55Ga45 gemahlenes Pulver 0,576 0,393
Mn55Ga45 Pulver nach Wärmebehandlung 0,779 0,217
Mn55Ga45 in λ-Phase gemahlen und wärmebehandelt 0,750 0,147
Mn55Ga45 heiÿkompaktiert 0,661 0,160
Mn60Ga40 Volumenprobe 0,632 0,073
Mn60Ga40 Pulver nach Wärmebehandlung 0,662 0,376
Mn60Ga40 heiÿkompaktiert 0,626 0,274
Die Untersuchungen an den binären Mn-Ga-Legierungen zeigten deutlich, dass die Bildung
der L10-Phase im Bereich zwischen 55 at.% und 65 at.% aus den Hochtemperaturphasen
möglich ist. Bei der Betrachtung der magnetischen Eigenschaften zeigte sich, dass die
Sättigungsmagnetisierung der Mn55Ga45-Legierung die höchsten Werte aufweist und eine
Verbesserung der extrinsischen Eigenschaften durch das Mahlen von feinem Pulver mit
Partikelgröÿen kleiner 10µm erreicht werden konnte. Auch die Ausrichtung des Pulvers
in einem externen Magnetfeld sowie die Kompaktierung des Pulvers konnten erfolgreich
für diese Legierung gezeigt werden. Um eine Möglichkeit der weiteren Reduktion des Ga-
Anteils zu untersuchen, sowie einen Übergang zum Mn-Al-System zu schaen, wird im
folgenden Abschnitt die Bildung von ternären Mn-Al-Ga-Legierungen, ausgehend von der
Mn55Ga45-Legierung, untersucht.
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Im folgenden Abschnitt wird die L10-Phase im ternären Mn-Al-Ga-System untersucht. Da-
bei wird auf das Wissen über die binären Legierungen aufgebaut, um die Phasenbildung zu
ermöglichen. In binären Mn-Al- und Mn-Ga-Legierungen bildet sich eine L10-Phase jeweils
in Bereichen gleichen Mn-Gehalts. Während die L10-Phase im Mn-Ga-System thermody-
namisch stabil ist und deshalb im binären Phasendiagramm erscheint, ist die L10-Phase
in den Mn-Al-Legierungen nur metastabil und entsteht beim Abkühlen durch eine Un-
gleichgewichtsreaktion aus der ε-Hochtemperaturphase. Die Metastabilität ist ein groÿes
Problem bei den binären Mn-Al-Legierungen, da dadurch mögliche Verarbeitungsprozesse,
wie die Heiÿumformung, nicht durchgeführt werden können. Diese würden bei erhöhten
Temperaturen über 500 ◦C zu einer Zersetzung der L10-Phase (τ -Phase) in die β-Mn- und
γ2-Gleichgewichtsphasen führen. Für die Mn-Ga-Legierungen sind solche Verarbeitungsme-
thoden denkbar, jedoch ist der hohe Ga-Rohstopreis ein Grund, der gegen eine industriel-
le Produktion von Mn-Ga-Magneten spricht. Die hier vorgestellten Untersuchungen sollen
zeigen, ob es möglich ist, durch Herstellung ternärer Mn-Al-Ga-Legierungen die Probleme
der beiden binären Systeme zu umgehen.
Die L10-Phase soll über einen weiten Zusammensetzungsbereich erhalten und durch die
Substitution von Al-Atomen mit Ga-Atomen die L10-Struktur stabilisiert werden. Zudem
könnte durch die Substitution von Gallium mit deutlich günstigerem Aluminium der Roh-
stopreis eines potenziellen Magneten gesenkt werden. Um das zu untersuchen wurden
verschiedene ternäre Legierungen erschmolzen. Eine schematische Darstellung mit den,
als rote Punkte dargestellten, untersuchten Legierungen ist in Abbildung 5.1 zu sehen.
Die Reduzierung des Ga-Anteils war eines der Hauptziele, weshalb besonderes Augenmerk
auf Ga-arme Legierungen gelegt wurde. Der Anteil an Mangan blieb dabei konstant bei
55 at.%, um möglichst wenig Mn-Atome auf Al- oder Ga-Gitterplätzen zu haben. Das
Al/Ga-Verhältnis startete bei 1/1. Anschlieÿend wurde der Al-Anteil erhöht. Eine Über-
sicht der produzierten Legierungen ist in Tabelle 5.1 in ihrer Sollzusammensetzung und der,
aus der chemsichen Analyse ermittelten, realen Zusammensetzung zusammengetragen. Die
ternären Legierungen wurden auf ihre Phasenbildung sowie auf ihre intrinsischen magneti-
schen Eigenschaften hin untersucht. Bei der Untersuchung der Phasen lag das Augenmerk
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vor allem auf der Bildung und Stabilität der L10-Phase. Die wichtigsten Ergebnisse wurden
im Journal Acta Materialia Veröentlicht [83].
Im folgenden Abschnitt werden ebenfalls Phasen mit der R3m-Symmetrie behandelt. Da
im ternären System sowohl Aluminium als auch Gallium enthalten sind, ist eine klare
Trennung zwischen der λ- und der γ2-Phase schwer möglich. Aus diesem Grund werden im
Folgenden alle Phasen dieser Symmetrie als γ2 bezeichnet.
Abbildung 5.1: Schematische Darstellung des ternären Zusammensetzungsdiagramms
mit den untersuchten Legierungen (rote Punkte).
Tabelle 5.1: Überblick der für diese Arbeit angefertigten ternären Mn-Al-Ga-
Legierungen mit ihren Al/Ga-Verhältnissen.
Al/Ga-Verhältnis Sollzusammensetzung Reale Zusammensetzung
1 Mn55Al22,5Ga22,5 Mn53,45Al23,21Ga23,34
3 Mn55Al33,75Ga11,25 Mn52,88Al35,26Ga11,86
4 Mn55Al36Ga9 Mn53,53Al36,57Ga9,89
5 Mn55Al37,5Ga7,5 Mn53,81Al38,43Ga7,76
6 Mn55Al38,57Ga6,43 Mn53,52Al39,83Ga6,65
7 Mn55Al39,375Ga5,625 Mn52,88Al41,24Ga5,88
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Im binären Mn-Ga-System lag nach dem Schmelzen in den Proben die R3̄m-strukturierte
Hochtemperaturphase γ2 vor. Diese konnte durch geeignete Wärmebehandlung in die L10-
Phase überführt werden. Im Vergleich dazu kann bei binären Mn-Al-Legierungen die L10-
Struktur direkt während des Abkühlens mit geeigneter Geschwindigkeit aus der Hochtem-
peraturphase ε gebildet werden. Um den Grundzustand der ternären Legierungen zu be-
stimmen und die erforderlichen Wärmebehandlungen zu planen, erfolgte zunächst eine
Betrachtung der Ausgangszustände der hergestellten Legierungen. Die dabei gewonnenen
Röntgenbeugungsbilder sind in Abbildung 5.2 zusammen mit der binären Mn54,27Ga45,73-
und Mn53,27Al46,73-Legierung dargestellt. Aus den Beugungsbildern ist erkennbar, dass die
Ga-reichen Legierungen mit ≥ 11,86 at.% Gallium ausschlieÿlich die γ2-Phase aufweisen.
Damit verhalten sie sich genauso wie die binäre Mn-Ga-Legierung. Hingegen ist für die
anderen Legierungen (< 11,86 at.% Ga) ein Phasengemisch aus L10 und γ2 sichtbar.
Abbildung 5.2: Röntgenbeugungsbilder der Ausgangszustände. Die roten Kurven zei-
gen ein Phasengemisch aus L10- und γ2-Phase. Für die schwarzen
Kurven sind nur Reexe der γ2-Struktur zu erkennen.
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Ausgehend von der Annahme, dass die Bildung der L10-Phase im ternären System analog
zu den binären Systemen verlaufen könnte, kommen zwei Wärmebehandlungsregime in
Frage. Zum einen eine Glühung zwischen 500 ◦C und 600 ◦C, wie sie im binären Mn-Ga-
System für die Bildung der stabilen L10-Phase aus γ2 geeignet ist. Die zweite Möglichkeit
wäre eine Hochtemperaturwärmebehandlung bei 1100 ◦C kombiniert mit einer geeigneten
Abkühlgeschwindigkeit zur Bildung der metastabilen L10-Phase aus ε, wie in binären Mn-
Al-Legierungen.
Als erstes wurde eine Glühung bei 600 ◦C für 24 Stunden an den geschmolzenen Proben
durchgeführt. Das Ziel dieser Glühung war die γ2-Phase in eine thermisch stabile L10-Phase
umzuwandeln. Diese Phase soll im Folgenden als L10(γ2) bezeichnet werden.
Abbildung 5.3: Überblick der Röntgenbeugungsbilder nach einer Wärmebehandlung
bei 600 ◦C für 24 Stunden. Die schwarzen Kurven enthalten nur die
L10-Phase, wohingegen die roten Kurven Phasengemische aufweisen.
Wie Abbildung 5.3 zu entnehmen ist, ergab sich dabei für die Legierungen mit≥ 11,86 at.%
Gallium eine reine L10-Phase. Daraus lässt sich schlieÿen, dass es, von der Mn-Ga-Seite
aus gesehen, möglich ist, groÿe Mengen von Aluminium zu lösen, ohne die Bildung der
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L10-Phase zu stören. Für die Legierungen mit weniger Gallium (x < 11,86 at.%) ist nach
der Wärmebehandlung ein Phasengemisch aus L10, γ2 und β-Mn zu erkennen.
Auällig ist, dass bei den Legierungen mit 9,89 at.% Gallium bis 6,65 at.% Gallium
ausschlieÿlich Spuren der β-Mn-Phase zu erkennen sind. Nur bei der Mn52,88Al41,24Ga5,88-
und Mn55Al45-Legierung konnten zusätzliche γ2-Reexe festgestellt werden. Die Ursache
dafür kann in der metastabilen L10-Phase des binären Mn-Al-Systems gefunden werden.
Untersuchungen im binären Mn-Al-System haben gezeigt, dass es bei der Zersetzung
der L10-Phase zunächst zur Bildung der β-Mn-Phase an den Korngrenzen kommt. Erst
danach kommt es zur Bildung der γ2-Phase [84]. Unter Berücksichtigung dieses Verhaltens
lässt sich das Phasengemisch nach der Wärmebehandlung auf eine L10-Phasenzersetzung
zurückführen.
Im nächsten Schritt sollte eine Hochtemperaturwärmebehandlung an den Ausgangsle-
gierungen durchgeführt werden, um das Verhalten im Vergleich zum binären Mn-Al zu
betrachten. Da für die Ga-reichen ternären Legierungen (≥ 11,86 at.% Ga) bereits eine
reine L10-Phase erzielt wurde, erfolgte die Wärmbehandlung nur an den Ga-armen Le-
gierungen. Die Legierungen wurden einer Glühung bei 1100 ◦C für 48 Stunden unterzogen
und die Proben samt Glasröhre in Wasser abgeschreckt. Die Röntgenbeugungsaufnahmen
zeigten für die ternären Legierungen zwei Phasen. Wie in Abbildung 5.4 dargestellt,
handelt es sich dabei um die L10- und die γ2-Phase. Weiterhin ist zu erkennen, dass die
binäre Mn55Al45-Legierung ausschlieÿlich die L10-Struktur aufweist.
Um die vorherrschenden Hochtemperaturphasen der ternären Legierung zu analysieren,
wurde eine Probe der Mn52,88Al41,24Ga5,88-Legierung direkt von 1100 ◦C in Wasser
abgeschreckt. Dabei wurde auf die normalerweise verwendete Glasröhre verzichtet, um
eine möglichst hohe Abkühlrate zu gewährleisten. Eine Bestimmung der in diesem
Prozess eingefrorenen Hochtemperaturphasen erfolgte mit Röntgenbeugung und ist in
Abbildung 5.5 dargestellt. Es ist klar zu erkennen, dass die Probe aus ε- und γ2-Bereichen
besteht. Daraus lässt sich schlussfolgern, dass bei 1100 ◦C für die ternären Legierungen
ein Gleichgewicht aus γ- und ε-Phase vorliegen muss. Durch das schnelle Abschrecken
in Wasser bleibt die ε-Phase erhalten, während sich γ in γ2 umwandelt [85]. Wäh-
rend der langsameren Abkühlung der Probe in der Glasampulle, kommt es somit zur
Umwandlung der Hochtemperatur ε-Phase in die L10-Phase (folgend als L10(ε) bezeich-
net). Die γ2-Phase bleibt bei der kontrollierten Abkühlung erhalten und ist nach der
Hochtemperaturwärmebehandlung weiterhin in den Legierungen vorhanden. Aus diesem
Grund ist nach dem normalen Abkühlvorgang nur eine Mischung aus γ2 und L10 zu nden.
55
5 Das ternäre Mn-Al-Ga-System
Abbildung 5.4: Röntgenbeugungsbilder der bei 1100 ◦C wärmebehandelten Mn-Al-
Ga-Proben mit ≤9 at.% Gallium.
Abbildung 5.5: Röntgenbeugungsbild der direkt von 1100 ◦C in Wasser abgeschreckten
Mn52,88Al41,24Ga5,88-Legierung.
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Mit den durchgeführten Wärmebehandlungen war es noch nicht möglich für die Ga-armen
Proben ausschlieÿlich die L10-Struktur zu produzieren. Da die Legierungen neben der
L10-Phase auch eine γ2-Phase besitzen, erfolgte anschlieÿend eine Kombination der beiden
Wärmebehandlungsansätze. Deshalb wurden die Proben nach kontrollierter Abkühlung
von 1100 ◦C einer zweiten Glühung bei 500 ◦C für 24 Stunden unterzogen. Röntgenbeu-
gungsbilder zeigen, dass nach der Wärmebehandlung keine Reexe der γ2-Phase mehr
zu sehen sind (siehe Abbildung 5.6). Dadurch konnte bestätigt werden, dass mit der
zusätzlichen Wärmebehandlung erfolgreich die L10(γ2)-Phase gebildet werden kann.
Abbildung 5.6: Röntgenbeugungsbilder der Ga-armen ternären Legierungen nach ei-
ner 1100 ◦C- und 500 ◦C-Wärmebehandlung.
Betrachtet man die Kurven genauer, fällt eine Verbreiterung des (002)-Reexes bei 60◦ auf.
Aus diesem Grund wurde eine genauere Messung für die Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung
durchgeführt und mit der Rietveld-Verfeinerungsmethode analysiert. Dabei sind, wie in
Abbildung 5.7 zu sehen, Aufspaltungen einiger Reexe zu erkennen. Insbesondere ist
dies für den (002)-Reex wahrnehmbar. Um ein deutlicheres Bild dieser Aufspaltung zu
erhalten, erfolgten hochauösendere XRD-Messungen der (200)- und (002)-Reexe in
den Winkelbereichen von 53,5◦ bis 55,5◦ und von 58◦ bis 61◦. Wie in Abbildung 5.8 (a)
dargestellt, ist am linken Rand des (200)-Reexes eine Schulter zu erkennen. Sie lässt auf
eine Überlagerung zweier Maxima schlieÿen. Für den zweiten Winkelbereich (Abbildung
5.8 (b)) ist eine deutliche Aufspaltung des (002)-Reexes beobachtbar. Daraus lässt
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sich die Existenz zweier L10-Phasen mit verschiedenen Gitterparametern schlussfolgern.
Die Untersuchung der Röntgenbeugungsbilder mittels Rietveld-Verfeinerung ermöglichte
die Bestimmung der Gitterparameter für die beiden vorliegenden L10-Phasen. Dabei
wurden für die Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung die Gitterparameter a und c bestimmt. Sie
betragen a = 3,9184Å ± 0,0003Å und c = 3,5983Å ± 0,0004Å für die erste L10-Phase
bzw. a = 3,9091Å ± 0,0003Å und c = 3,6249Å ± 0,0003Å für die zweite L10-Phase.
Ein Vergleich mit den Gitterparametern der L10-Phasen nach den 600 ◦C- und 1100 ◦C-
Wärmebehandlungen ermöglicht Aussagen über die Reihenfolge der Bildung der beiden
Phasen. Dadurch wird deutlich, dass die L10-Phase mit dem gröÿeren Gitterparameter a
während der Abkühlung aus der ε-Phase, analog zum Mn-Al-System, entstanden ist und
somit L10(ε) entspricht. Für sie ergibt sich ein c/a-Verhältnis von 0,918. Die zweite L10-
Phase hat sich nachträglich aus der γ2-Phase gebildet und entspricht damit der Formierung
analog zum binären Mn-Ga-System (L10(γ2)). Als Verhältnis der Gitterparameter erhält
man für diese Phase c/a = 0,927. Die aus den Gitterparametern berechneten Zellvolumen
der beiden Phasen zeigen keine groÿen Unterschiede und liegen mit V = 55,23Å
3
und
V = 55,39Å
3
sehr dicht beieinander.
Während für die ternären Legierungen mit x ≥ 11,84 at.% Gallium das Verhalten zur
Bildung der L10-Phase identisch zum Mn-Ga-System gezeigt werden konnte, war für
die restlichen Legierungen eine zweistuge Wärmebehandlung notwendig. Im nächsten
Abschnitt wird das Gefüge der ternären Legierungen untersucht, um mögliche Ursachen
für die Bildung der unterschiedlichen L10-Phasen zu ermitteln.
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Abbildung 5.7: Vollständiges Röntgenbeugungsbild der von 1100 ◦C abgekühlten
und anschlieÿend bei 500 ◦C wärmebehandelten Mn53,52Al39,83Ga6,65-
Legierung (schwarz) mit der durch die Rietveld-Verfeinerung erhal-
tenen Anpassung (rot). Die blaue Linie zeigt die Dierenz aus den
Messdaten und der Rietveld-Verfeinerung.
(a) (b)
Abbildung 5.8: Detailliertere Röntgenbeugung der (200)- und (002)-Reexe der
Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung im Bereich von 53,5◦ bis 55,5◦ (a)
und von 58◦ bis 61◦ (b). Dazu eingefügt die Ergebnisse der Rietveld-
Verfeinerung sowie die Position der jeweiligen Reexmaxima abhängig
von der Wellenlänge.
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5.2 Gefüge und magnetische Domänen
Die Rasterelektronenmikroskopie ermöglicht eine genaue Betrachtung des Gefüges. Durch
die Verwendung des Rückstreuelektronenkontrastes ist in den meisten Fällen eine sehr gu-
te Unterscheidung von unterschiedlichen Phasen innerhalb einer Probe möglich. Dies soll
genutzt werden, um die durch XRD bestimmten Phasen in den Proben zu identizieren.
In Kombination mit EDX-Messungen lassen sich zusätzlich lokale Zusammensetzungen
quantizieren. Weiterhin sollen durch ein Kerr-Mikroskop die magnetischen Domänen der
Probe sichtbar gemacht werden.
Betrachtet man das Gefüge der ternären Legierungen nach der Hochtemperaturwärme-
behandlung bei 1100 ◦C im Rasterelektronenmikroskop, so sind die entstandenen γ2- und
L10-Phasen deutlich voneinander zu unterscheiden. Die in Abbildung 5.9 (a) und (b) zu
sehende Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung zeigt dunkle Bereiche, die als L10(ε)-Phase identi-
ziert werden konnten, sowie hellere γ2-Bereiche. Klar erkennbar ist die für die γ2-Phase
typische Zwillingsstruktur [84]. Die Verteilung der beiden Phasen kann stark von der Probe
abhängen, wie in Abbildung 5.9 (c) und (d) dargestellt ist. Es wurden sowohl Proben prä-
pariert, in denen eine homogene Verteilung von L10(ε) und γ2 festgestellt werden konnte,
als auch Proben, in denen eine Phase stärker am Rand ausgeprägt schien. In den Berei-
chen, in denen beide Phasen auftreten, scheinen sie einen Phasenanteil von etwa 50 % zu
besitzen.
Neben der Betrachtung der Gefüge erfolgten Untersuchungen der lokalen Legierungszusam-
mensetzung mittels EDX-Analyse. Obwohl durch die chemische Analyse (siehe Tabelle 3.1)
gezeigt werden konnte, dass die Zusammensetzung der geschmolzenen Legierungen im Mit-
tel in guter Näherung mit der gewünschten Sollzusammensetzung übereinstimmt, zeigten
die Bereiche der L10(ε)- und γ2-Phase beträchtliche Unterschiede in ihrer Zusammenset-
zung. Für das Beispiel der Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung wiesen die L10(ε)-Bereiche die
Zusammensetzung Mn54,9Al39,0Ga6,1 auf. Im Gegensatz dazu waren die γ2-Bereiche deut-
lich ärmer an Mangan. Ihre Zusammensetzung lag bei Mn51,6Al41,3Ga7,0. Dass die γ2-Phase
erheblich ärmer an Mangan ist, steht in guter Übereinstimmung mit den Phasendiagram-
men der binären Systeme. Sowohl bei Mn-Al-Legierungen, als auch bei Mn-Ga-Legierungen
liegt der Existenzbereich der γ2- bzw. λ-Phase in den Mn-armen Regionen. Im Fall von Mn-
Al liegt der Mn-Anteil für γ2 sogar unterhalb von 50 at.%. Die gewonnenen Werte aus den
EDX-Messungen entsprechen dabei der Mittelung von circa 10 Punktmessungen pro Phase.
Die Messungenauigkeit liegt im Bereich von etwa ±0,5 at.% bis ±1 at.%. Bemerkenswert
an den unterschiedlichen Zusammensetzungen ist die Tatsache, dass sich besonders der
Anteil an Mangan stark ändert. Die ermittelten Zusammensetzungen für Aluminium und
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(a) (b)
(c) (d)
Abbildung 5.9: (a) und (b) Rückstreuelektronenbilder der Mn53,52Al39,83Ga6,65-
Legierung nach der Homogenisierungswärmebehandlung bei 1100 ◦C.
(c) und (d) verdeutlichen die teilweise auftretenden Unterschiede in
der Phasenverteilung innerhalb einer Probe.
Gallium ändern sich zwar ebenfalls, jedoch bleibt das Al/Ga-Verhältnis annähernd kon-
stant. Für das gegebene Beispiel liegt das Al/Ga-Verhältnis für die L10(ε)-Phase bei 6,4 und
für die γ2-Phase bei 5,9. Ein Überblick über die Unterschiede in den anderen Legierungen
mit L10(ε)- und γ2-Phasen ist in Tabelle 5.2 gegeben. Besonders interessant bei den Zu-
sammensetzungsunterschieden ist das Verhalten der Phasengrenzen. Um die Änderung der
Zusammensetzung in diesen Bereichen genauer zu betrachten, wurde ein EDX-Linienscan
über die Phasengrenzen zweier L10(ε)-Gebiete durchgeführt. Die grasche Auftragung der
gemessenen Energieintensität (siehe Abbildung 5.10) zeigt dabei ebenfalls den deutlichen
Unterschied im Mn-Gehalt beider Phasen. Unter der Berücksichtigung, dass das Interak-
tionsvolumen für Röntgenstrahlung bei der verwendeten Beschleunigungsspannung einige
Mikrometer breit ist [86], ist im Zusammensetzungsprol der Abbildung 5.10 von einem
scharfen Übergang zwischen den beiden Phasen auszugehen.
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Tabelle 5.2: Zusammensetzungen der L10(ε)- und γ2-Phase in den ternären Legierun-
gen. Die Bestimmung der tabellierten Werte erfolgte aus der Mittelung
von mehreren EDX-Punktmessungen. Die Daten wurden mit Unterstüt-
zung von Frau Berger (IFW Dresden) ermittelt.
Legierung
L10(ε)-Phase
at.% Mn at.% Al at.% Ga
Mittelwert σ Mittelwert σ Mittelwert σ
Mn53,53Al36,57Ga9,89 55,4 0,4 36,1 0,3 8,5 0,4
Mn53,81Al38,43Ga7,76 55,0 0,4 37,6 0,4 7,4 0,4
Mn53,52Al39,83Ga6,65 54,9 0,5 39,0 0,5 6,1 0,3
Mn52,88Al41,24Ga5,88 54,3 0,6 40,2 0,6 5,5 0,3
Legierung
γ2-Phase
at.% Mn at.% Al at.% Ga
Mittelwert σ Mittelwert σ Mittelwert σ
Mn53,53Al36,57Ga9,89 52,1 0,5 38,0 0,5 9,9 0,4
Mn53,81Al38,43Ga7,76 51,7 0,3 39,7 0,4 8,6 0,4
Mn53,52Al39,83Ga6,65 51,6 0,8 41,3 0,9 7,0 0,4
Mn52,88Al41,24Ga5,88 51,1 0,4 42,6 0,4 6,3 0,2
62
5.2 Gefüge und magnetische Domänen
Abbildung 5.10: EDX-Linienscan über mehrere L10- und γ2-Bereiche der
Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung.
Durch die Bildung zweier Phasen mit unterschiedlicher Zusammensetzung wird deutlich,
warum sich nach der Hochtemperaturwärmebehandlung nur ein Teil der Probe in die L10-
Phase umwandeln konnte. Der Mn-Gehalt der zweiten Phase liegt für das ternäre System
scheinbar in einem Konzentrationsbereich, bei dem sich die metastabile L10-Phase nicht
analog zum Mn-Al-System bilden konnte. Erst durch die zusätzliche Wärmebehandlung bei
500 ◦C konnte, ähnlich wie beim Mn-Ga-System, die noch existierende γ2-Phase ebenfalls
in L10 umgewandelt werden.
Nach der zusätzlichen Wärmebehandlung ist die Unterscheidung der beiden L10-Phasen in
den Röntgenbeugungsbildern durch die auftretende Reexaufspaltung noch gut erkennbar
(Abbildung 5.7). Anders sieht es für die Rasterelektronenaufnahmen aus. Die L10-Phasen
zeigen hier ähnliche Kontraste und sind auch ansonsten von ihrem Gefüge nicht zu unter-
scheiden. In Abbildung 5.11 ist deshalb eine Probe im Zustand vor und nach der Bildung
der L10(γ2)-Phase dargestellt. Im Ausgangszustand ist der Unterschied zwischen den hellen
γ2-Bereichen und den dunklen L10(ε)-Gebieten zu sehen. In der vergröÿerten Aufnahme
ist ebenfalls die Zwillingsstruktur im Bereich von γ2 erkennbar. Nach der Wärmebehand-
lung hat sich die vorhergehende γ2-Phase vollständig in L10(γ2) umgewandelt. Bei höherer
Vergröÿerung sind jedoch noch die Phasengrenzen zu identizieren.
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(a) (b)
(c) (d)
(e) (f)
Abbildung 5.11: Rückstreuelektronenbilder einer Mn53,52Al39,83Ga6,65-Probe nach der
Hochtemperaturwärmebehandlung bei 1100 ◦C (linke Spalte) und
nach einer anschlieÿenden Glühung bei 500 ◦C zur Umwandlung der
γ2-Phase in L10 (rechte Spalte).
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Mit diesen Anhaltspunkten war eine Zuordnung der L10(γ2)- und L10(ε)-Gebiete möglich
und die Bestimmung der Zusammensetzung in beiden Bereichen durch EDX-Messungen
durchführbar. Dabei konnte der Unterschied in der Zusammensetzung zwischen den bei-
den L10-Phasen bestätigt werden. Die chemische Zusammensetzung der L10(γ2)-Phase ent-
spricht dabei der γ2-Phase vor der zusätzlichen 500 ◦C-Wärmebehandlung. Für die L10(ε)-
Phase sind durch die Wärmebehandlung auch keine Veränderungen in der Zusammenset-
zung zu beobachten. Auf diese Weise ist es gelungen, zwei sich unterscheidende L10-Phasen
in einer einzigen Legierung herzustellen. Weiterhin ist durch den geringen Mn-Anteil ein
positiver Eekt auf die Sättigungsmagnetisierung zu erwarten, da weniger antiferromagne-
tisch koppelnde Mn-Atome auf Al- und Ga-Gitterplätzen vorzunden sind.
Neben der Benutzung des Rasterelektronenmikroskops zur Untersuchung der Mikrostruk-
tur wurde ein Kerr-Mikroskop verwendet, um die Domänenbilder der Proben zu analy-
sieren. Dabei erfolgte die Betrachtung der Mn53,52Al39,83Ga6,65-Probe, die auch schon im
Rasterelektronenmikroskop verwendet wurde.
Abbildung 5.12: Rasterelektronenbilder (linke und mittlere Spalte) und Kerr-
Mikroskopie-Aufnahmen (rechte Spalte) der Mn53,52Al39,83Ga6,65-
Legierung. Die linke Spalte zeigt den von 1100 ◦C abgekühlten Zu-
stand, die mittlere und rechte Spalte den vollständig in die L10-
Phasen umgewandelten Zustand. Die Kerr-Bilder wurden mit Un-
terstützung von Frau Dr. J.Thielsch (IFW Dresden)aufgenommen.
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Dies hatte den Vorteil, dass die selben Gebiete der Probe gesucht und miteinander vergli-
chen werden konnten. Eine Reihe der aufgenommenen Kerr-Bilder werden in Abbildung
5.12 gezeigt und ihren entsprechenden Pendants aus dem Rasterelektronenmikroskop ge-
genübergestellt. Zunächst ist auf diese Weise, wie bei den BSE-Bildern, die Ausbildung
der Zwillingsstruktur in den Körnern der L10-Phase sehr gut sichbar. Des Weiteren ist
zusätzlich zu den Zwillingen eine streifenförmige Domänenstruktur zu erkennen. Diese
spricht für eine parallele Lage der leichten Achse zur betrachteten Oberäche [29]. Die
Domänenstruktur im linken oberen Bereich von Abbildung 5.13 weist dagegen eher auf
eine angewinkelte bzw. senkrechte Orientierung zur Oberäche hin [29]. Die Betrachtung
der Probe mit polarisiertem Licht ermöglicht neben der Darstellung der magnetischen Do-
mänen auch eine Dierenzierung von Gebieten unterschiedlicher Zusammensetzung und
Orientierung. Dieser Eekt ist besonders gut in Abbildung 5.13 erkennbar und hilfreich
für die Unterscheidung der beiden verschiedenen L10-Gebiete. Der Verlauf der Phasengren-
zen kann durch die Rasterelektronenaufnahmen bestätigt werden. Es ist zu beobachten,
dass die Domänengebiete über die Phasengrenzen hinausgehen und sich über beide L10-
Gebiete erstrecken können. Da die magnetischen Domänen an die Körner gekoppelt sind,
lassen sich dadurch Aussagen über die Phasenbildung und das Kornwachstum treen.
Abbildung 5.13: Kerr-Aufnahme der Mn53,52Al39,83Ga6,65-Probe. Eine Unterschei-
dung der beiden L10-Phasen ist durch den Kontrast für unterschiedli-
che chemische Zusammensetzung und den Vergleich mit BSE-Bildern
möglich. Das Kerr-Bild wurde mit Unterstützung von Frau Dr.
J.Thielsch (IFW Dresden) aufgenommen.
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Die phasenübergreifenden Domänen deuten darauf hin, dass bei der Phasenumwandlung
eine L10(γ2)-Keimbildung an der Grenzäche zwischen den beiden Phasen stattfand. Die-
ser Keim wuchs anschlieÿend in den γ2-Bereich. Das Streifenbild der Domänen lässt darauf
schlieÿen, dass die Orientierung der leichten Achsen benachbarter L10(ε)- und L10(γ2)-
Körner ähnlich ist. Es scheinen nur Abweichungen mit geringer Winkeldierenz aufzutre-
ten.
Nachdem in diesem Abschnitt gezeigt werden konnte, dass die Bildung der L10-Phasen in
den ternären Legierungen durch die Existenz zweier Phasen unterschiedlicher Zusammen-
setzung geprägt ist, soll im Folgenden auf die intrinsischen magnetischen Eigenschaften
der Legierungen eingegangen werden.
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5.3 Magnetische Eigenschaften der Legierungen
Um die intrinsischen magnetischen Eigenschaften der ternären Legierungen zu bestimmen,
wurden thermomagnetische Messungen durchgeführt sowie Magnetisierungskurven in
externen Feldern bis zu 14 T gemessen. Dabei ist die Curie-Temperatur eine intrinsische
Eigenschaft, die stark von der Legierungszusammensetzung abhängt. Für die binäre
Mn55Ga45-Legierung werden Werte um TC = 298 ◦C erreicht, wohingegen bei binärem
Mn55Al45 eine Curie-Temperatur TC von 340 ◦C gemessen wurde. Der Einuss auf die
Curie-Temperatur beläuft sich dabei nicht nur auf den Anteil an Aluminium und Gallium,
sondern auch auf den Mn-Gehalt. Die ternären Legierungen mit einem Ga-Anteil von
22,5 at.% und 11,25 at.% sind einphasig und zeigen eine Curie-Temperatur, die zwischen
den Werten für die binären Mn-Ga- und Mn-Al-Legierungen liegt. Für beide Legierungen
erreicht die Curie-Temperatur Werte über 300 ◦C (siehe Tabelle 5.3). Da die Proben mit
einem geringeren Ga-Anteil zwei L10-Phasen mit unterschiedlichen Zusammensetzungen
und Gitterparametern aufweisen, sind auch Unterschiede in ihren magnetischen Eigen-
schaften zu erwarten. Im Magnetisierungsverlauf in Abhängigkeit von der Temperatur
zeigen die Proben mit zwei L10-Phasen ein deutlich zweistuges Verhalten. Dies kann
auf die unterschiedliche Curie-Temperatur der einzelnen L10-Phasen zurückgeführt
werden. Die aus den Wendepunkten bestimmten Curie-Temperaturen ergeben sich für
Mn53,52Al39,83Ga6,65 zu TC1 = 283 ◦C und TC2 = 354 ◦C. Eine Untersuchung der Proben
nach der Hochtemperaturwärmebehandlung ermöglichte eine teilweise Aufschlüsselung der
Eigenschaften. Aus diesem Grund wurden für die Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung, zusätz-
lich zum vollständig wärmehandelten Zustand, thermomagnetische Messungen nach der
Wärmebehandlung bei 1100 ◦C durchgeführt (siehe Abbildung 5.14). Aus den Messungen
ist zu erkennen, dass die L10(ε)-Phase mit der Zusammensetzung Mn54,9Al39,0Ga6,1 eine
Curie-Temperatur von etwa 356 ◦C besitzt. Im Vergleich dazu gehört TC1 mit 283 ◦C zu
der Mn-ärmeren L10(γ2)-Phase mit der Zusammensetzung Mn51,6Al41,3Ga7,0.
Die Curie-Temperaturen für die anderen Legierungen sind in Tabelle 5.3 zusammengetra-
gen. Die starken Unterschiede von etwa 70 ◦C sind vor allem durch die unterschiedlichen
Mn-Gehalte von circa 4 at.% zu erklären, da sowohl für das Mn-Ga-System als auch für
das Mn-Al-System gezeigt werden konnte, dass selbst geringe Unterschiede im Mn-Gehalt
einen groÿen Einuss auf die Curie-Temperatur haben [65, 79].
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(a) (b)
Abbildung 5.14: (a) Thermomagnetische Messung der Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung
nach der Hochtemperaturwärmebehandlung (schwarz) und nach der
zusätzlichen Wärmebehandlung bei 500 ◦C (rot).
(b) Erste Ableitung der in (a) dargestellten Kurven mit eingezeich-
neten Curie-Temperaturen.
Im Gegensatz zur Curie-Temperatur ist bei den magnetischen Messungen für keine der
ternären Legierungen ein zweiphasiges Verhalten zu erkennen. Dies bedeutet für die Le-
gierungen mit ≤ 9 at.%-Ga, dass sich die Magnetisierung als Superposition der beiden
L10-Phasen ergibt. Wie in Abbildung 5.15 ersichtlich, zeigt die Mn53,52Al39,83Ga6,65-Probe
im Zustand nach der Hochtemperaturwärmebehandlung eine relativ geringe Magnetisie-
rung von 0,442 T, da in diesem Fall nur der Anteil der L10(ε)-Phase einen Beitrag liefert.
Etwa die Hälfte des Probenvolumens besteht aus der paramagnetischen γ2-Phase. Nach der
weiteren Wärmebehandlung bei 500 ◦C steigt die Sättigungsmagnetisierung auf einen Wert
von 0,825 T, da sich nun die L10(γ2)-Phase gebildet hat. Eine generelle Abschätzung der
Phasenanteile ist jedoch nicht möglich, da die Proben für die PPMS-Messung zwangsläug
klein und die Körner relativ groÿ sind. Dadurch könnte der aus den Messungen ermittel-
te Phasenanteil von Ergebnissen an einer groÿen Volumenprobe deutlich abweichen. Der
ermittelte Wert für die Sättigungsmagnetisierung ist mit 0,825 T sogar höher als bei den
beiden binären Mn-Al- und Mn-Ga-Legierungen (Mn55Ga45: Ms = 0,807 T und Mn55Al45:
Ms = 0,741 T). Als Grund für die hohe Magnetisierung kann die zweite, aus der γ2-Phase
gebildete, L10-Phase angesehen werden. Da sie in ihrer Zusammensetzung deutlich ärmer
an Mangan ist, werden weniger Al- und Ga-Gitterplätze durch Mn-Atome besetzt. Dies re-
duziert die Anteile an antiferromagnetisch koppelnden Atomen, was zu einer Erhöhung der
Sättigungsmagnetisierung führt. Die höchste gemessene Sättigungsmagnetisierung wurde
für Mn52,88Al41,24Ga5,88 mit einem Wert von 0,848 T erreicht. Wie in Abbildung 5.15 zu
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erkennen ist, geht die Magnetisierung der ternären Legierung erst ab einem Wert von etwa
5 T in den Sättigungsbereich über.
Abbildung 5.15: Magnetisierungskurven der Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung im ho-
mogenisierten Zustand (rot) und nach zusätzlicher Wärmebehand-
lung bei 500 ◦C (schwarz).
Dies lässt auf eine hohe Anisotropie schlieÿen. Um diese zu bestimmen, wurde das Gesetz
über die Einmündung in die Sättigung angewandt. Für die mathematische Anpassung
an die Magnetisierungskurve fand die Nutzung des Bereiches mit externen Feldern
gröÿer 5 T Anwendung. Die Anisotropiekonstante K1 für die binären Legierungen liegt
bei K1 = 1,38 MJ/m3 für die Mn55Al45-Legierung und bei K1 = 1,41 MJ/m3 für die
Mn55Ga45-Legierung. Aus diesen Werten sowie den Sättigungsmagnetisierungen lässt sich
mit Gleichung (2.9) das Anisotropiefeld bestimmen. Daraus erhält man für Mn55Al45
Ha = 4,67 T und für Mn55Ga45 Ha = 4,39 T. Diese Werte sind vergleichbar mit Ergeb-
nissen von Meissner et al. [17]. Für die beiden Ga-reichen ternären Legierungen ergab
die Auswertung der Hysteresekurven mit K1 = 1,48 MJ/m3 für Mn53,45Al23,21Ga23,34 und
K1 = 1,51 MJ/m
3 für Mn52,88Al35,26Ga11,86 Anisotropiekonstanten, die leicht über die der
binären Legierungen hinausgehen. Die ternären Legierungen mit zwei unterschiedlichen
L10-Phasen ermöglichen nur die Bestimmung einer eektiven Anisotropiekonstante
Keff , da der Anteil der einzelnen Phasen nicht aufgeschlüsselt werden kann. Für die
Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung ergibt die Anpassungsfunktion Keff = 1,51 MJ/m3 und ist
damit ebenfalls höher als die der beiden binären Legierungen. Jedoch ergibt sich für das
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Anisotropiefeld mit Ha = 4,58 T ein vergleichbarer Wert, da die Sättigungsmagnetisierung
reziprok in die Berechnung eingeht und deutlich höher ausfällt.
Wie in Tabelle 5.3 zu erkennen ist, liegen die Anisotropiekonstanten für alle ternären Le-
gierungen, einschlieÿlich der einphasigen, über denen der Mn-Al- und Mn-Ga-Legierungen.
Auch für die Anisotropiefelder wurden stets Werte um 4,5 T berechnet. Damit erfüllen
die Legierungen die intrinsischen Voraussetzungen, um als hartmagnetische Materialien
verwendet zu werden.
Aus den gemessenen intrinsischen Gröÿen lassen sich theoretische Abschätzungen für die
maximale Energiedichte durchführen. Dabei kann eine obere Grenze für (BH)max aus der
Remanenz bzw. der Sättigungsmagnetisierung nach Gleichung 2.16 abgeleitet werden.
Unter Verwendung dieser Relation ergibt sich für die Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung bei
einer Sättigungsmagnetisierung von 0,825 T ein (BH)max von etwa 136 kJm−3. Dieser
Wert liegt genau im erwünschten Bereich für Selten-Erd-freie-Magnete, setzt aber eine
Remanenz in Höhe der Sättigungsmagnetisierung voraus. Dafür ist jedoch eine deutliche
Texturierung der Magnete erforderlich. Des Weiteren ist es notwendig, dass die Magnete
eine Koerzitivfeldstärke gröÿer Mr/2 besitzen. Unter der theoretischen Annahme, dass ein
Hc von etwa 20 %− 30 % des Anisotropiefeldes erreicht werden könnte, wäre ein µ0Hc von
rund 1 T denkbar. Aber dies setzt eine entsprechende Optimierung voraus.
Tabelle 5.3: Magnetische Eigenschaften der binären und ternären Legierungen. Für die
mit * markierten Legierungen müssen Ms,K1 und Ha als Mittelung aus
den beiden L10-Phasen angesehen werden.
Legierung µ0Ms/T K1/MJ/m3 µ0Ha/T TC/◦C TC1/◦C TC2/◦C
Mn55Ga45 0,807 1,41 4,39 298 - -
Mn53,45Al23,21Ga23,34 0,825 1,48 4,51 314 - -
Mn52,88Al35,26Ga11,86 0,844 1,51 4,49 308 - -
Mn53,53Al36,57Ga9,89* 0,835 1,57 4,72 - 300 358
Mn53,81Al38,43Ga7,76* 0,821 1,55 4,75 - 289 350
Mn53,52Al39,83Ga6,65* 0,825 1,51 4,58 - 283 354
Mn52,88Al41,24Ga5,88* 0,848 1,51 4,47 - 273 348
Mn55Al45 0,741 1,38 4,67 340 - -
Mn53Al45C2 0,804 1,27 3,97 244 - -
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Die gezeigten magnetischen Eigenschaften konkurrieren vor allem mit den binären Mn-Al-
Legierungen sowie mit den mit Kohlensto versetzten Mn-Al-Legierungen. Deshalb wurden
in Tabelle 5.3 ebenfalls die aus Messungen bestimmten magnetischen Eigenschaften einer
Mn-Al-C-Legierung aufgeführt. Im Gegensatz zu der reinen Mn-Al-Legierung ist mit der
Zugabe von Kohlensto eine deutliche Steigerung der Sättigungsmagnetisierung zu erken-
nen. Diese geht jedoch mit einer Absenkung der Curie-Temperatur einher. Im Beispiel der
ternären Legierungen ist die Curie-Temperatur jedoch selbst in den zweiphasigen Legie-
rungen deutlich höher, als es für die mit Kohlensto versetzten Legierungen der Fall ist.
Unter der Annahme einer vergleichbaren thermischen Stabilität wäre dies ein starker Vor-
teil gegenüber den kohlenstohaltigen Legierungen. Daher wird im nächsten Abschnitt auf
die Stabilität der L10-Phasen genauer eingegangen.
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Die Bildung der L10-Phase war der erste wichtige Schritt, um Mn-Al-Ga als potentiellen
Permanentmagneten zu ermöglichen. Auch die intrinsischen magnetischen Eigenschaften
zeigen ein vielversprechendes Potenzial. Wichtig ist jedoch weiterhin, dass die Phasen über
einen ausreichenden Temperaturbereich stabil bleiben. Während im Mn-Ga-System L10
über weite Bereiche eine ausreichende thermische Stabilität zeigt, ist dies für reine Mn-
Al-Legierungen eine groÿe Problematik, da die L10-Phase in diesem System metastabil
ist. Die produzierten ternären Legierungen bestehen aus zwei, auf verschiedene Weise ge-
bildeten L10-Phasen. Daher stellt sich die Frage, wie es um die thermische Stabilität der
beiden Phasen steht. Von besonderem Interesse ist dabei eine Temperatur von 700 ◦C, um
die Möglichkeit der Warmumformung oder des Heiÿpressens zu gewährleisten. Bei binären
Mn-Al-Legierungen führt diese Temperatur innerhalb kurzer Zeit zu einer Zersetzung in
die β-Mn- und die γ2-Gleichgewichtsphasen. Um dies nachvollziehen zu können, wurde
eine binäre Mn55Al45-Probe für 2 Stunden bei 700 ◦C wärmebehandelt. Die Dauer von 2
Stunden sollte für die meisten Bearbeitungsverfahren einen ausreichenden Zeitraum dar-
stellen. Wie in den Röntgenbeugungsaufnahmen in Abbildung 5.16(a) zu sehen, waren die
2 Stunden ausreichend, um die Mn-Al-Probe zum groÿen Teil zu zersetzen. Die klassische
Methode, dieser Zersetzung entgegenzuwirken, besteht in der Zugabe geringer Mengen
Kohlensto. Dies sorgt für eine Stabilisierung der τ -Phase [18]. Die Untersuchungen an
den ternären Legierungen sollen zeigen, ob ein ähnlicher Eekt auch durch die Zugabe
von Gallium erreicht werden kann. Eine zunächst analog zur Mn-Al-Legierung durchge-
führte Wärmebehandlung bei 700 ◦C für 2 Stunden zeigte mit XRD keine Anzeichen einer
Zersetzung (siehe Abbildung 5.16(b)). Eine Betrachtung der Probe im Rasterelektronen-
mikroskop konnte diese Annahme weitgehend bestätigen. Es waren keine Anzeichen einer
Bildung von γ2-Gebieten zu beobachten. Lediglich an den Korngrenzen konnten kleine Ge-
biete von β-Mn ausgemacht werden (siehe Abbildung 5.17). Diese sind nur vereinzelt zu
nden und ihr Volumenanteil ist so gering, dass eine Detektierung mit XRD nicht möglich
war.
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(a) (b)
Abbildung 5.16: (a) Beginnende Phasenzersetzung der τ -Phase nach zwei Stunden
Wärmebehandlung bei 700 ◦C in der binären Mn55Al45-Legierung.
(b) In der ternären Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung ist die Zersetzung
unter gleichen Bedingungen gehemmt.
Abbildung 5.17: Die Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung nach einer 2-stündigen Wärme-
behandlung bei 700 ◦C zeigt erste Anzeichen von Zersetzung in Form
von sich an Korngrenzen bildenden β-Mn-Körnen [83].
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Um einen Vergleich mit den kohlenstohaltigen Mn-Al-Legierungen ziehen zu können, wur-
de die Wärmebehandlung bei 700 ◦C auf eine längere Zeitdauer erweitert. Dabei wurden
Mn53,52Al39,83Ga6,65-Proben für 4 Stunden, 6 Stunden, 24 Stunden und 7 Tage dieser Tem-
peratur ausgesetzt. Für die Mn-Al-C-Legierung wird von Dreizler et al. berichtet, dass nach
7 Tagen bei 700 ◦C etwa ein Drittel der τ -Phase erhalten geblieben ist [18]. Nach den Wär-
mebehandlungen erfolgten Röntgenbeugungsaufnahmen, um die Phasen in den ternären
Proben zu bestimmen. Wie in Abbildung 5.18 zu erkennen, kommt es bei länger andauern-
der Wärmebehandlung bei 700 ◦C zu teilweiser Zersetzung der L10-Phase. Jedoch ist selbst
nach einer Woche noch ein starker L10-Reex zu erkennen. Eine Ermittlung der Gitter-
parameter der L10-Struktur nach der einwöchigen Wärmebehandlung ergibt a = 3,9127Å
und c = 3,6210Å. Diese Werte weichen nur geringfügig von denen der L10(γ2)-Phase ab
(L10(γ2): a = 3,9091Å und c = 3,6249Å). Gleichzeitig ist keine Aufspaltung der (200)- und
(002)-Reexe sichtbar. Somit ist es naheliegend, dass sich die zuerst gebildete L10(ε)-Phase
in β-Mn und γ2 zersetzt hat.
Abbildung 5.18: Röntgenbeugungsbilder der Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung nach der
Wärmebehandlung bei 700 ◦C für verschiedene Haltezeiten.
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Zur Bestätigung dieser Vermutung wurde die Probe im Rasterelektronenmikroskop un-
tersucht. Bei der Zersetzung der τ -Phase in binären Mn-Al-Legierungen wird von einem
charakteristischen laminaren Gefüge aus γ2 und β-Mn, wie es in Abbildung 5.19 nach einer
einstündigen Wärmebehandlung bei 650 ◦C zu sehen ist, berichtet [84, 87]. Bei den Auf-
nahmen der ternären Legierung in Abbildung 5.20 ist zunächst nur eine Ausbildung der
β-Mn-Phase an den Korngrenzen zu erkennen. Mit zunehmender Haltedauer bei 700 ◦C ist
ein leichtes Wachstum und eine Zunahme dieser Zweitphasen zu beobachten. Dabei ist je-
doch nicht die laminare Struktur der γ2-β-Mn-Aufspaltung zu beobachten. Erst nach einer
7-tägigen Wärmebehandlung sind groÿächige helle und dunkle Gebiete zu sehen. Bei den
dunklen Gebieten handelt es sich um die verbleibende L10-Phase. In den hellen Bereichen
gibt es schwache Nuancen in der Helligkeit. Die Betrachtung der Mikrostruktur weist keine
auälligen Merkmale auf, um eine eindeutige Zuordnung zu erlauben. Um eine eindeutige
Bestimmung der Phasen zu erreichen, wurde eine Analyse der Zusammensetzung mit EDX
in den einzelnen Gebieten durchgeführt. Für die L10-Phase ergab sich dabei eine durch-
schnittliche Zusammensetzung von Mn53,1Al40,2Ga6,7. Dies zeigt eine leichte Abweichung
von den Zusammensetzungen der L10-Phasen vor der Langzeitwärmebehandlung (L10(ε):
Mn54,9Al39,0Ga6,1; L10(γ2): Mn51,6Al41,3Ga7,0). Die Ursache dafür kann in Diusionsprozes-
sen während der Wärmebehandlung liegen.
Abbildung 5.19: Rückstreuelektronenaufnahme des laminaren Gefüges aus γ2 und β-
Mn, wie es bei der Zersetzung der τ -Phase nach einer Stunde bei
650 ◦C in binären Mn-Al-Legierungen entstehen kann [87].
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Die Zusammensetzungen der hellen Gebiete weisen deutliche Unterschiede auf. Die hells-
ten Bereiche besitzen eine durchschnittliche Zusammensetzung von Mn59,1Al37,6Ga3,3. Diese
Phase ist sehr Mn-reich. Mit einem Blick auf das Mn-Al-Phasendiagramm lässt sich ver-
muten, dass es sich dabei um die β-Mn-Phase handelt. Für die zweite helle Phase konnte
eine mittlere Zusammensetzung von Mn49,1Al42,8Ga8,1 gemessen werden. Diese Phase ist
mit Abstand die Mn-ärmste und weist somit auf die γ2-Phase hin, da diese auch im Mn-
Al-Phasendiagramm nur im Mn-armen Bereich mit weniger als 50 at.% Mangan gebildet
werden kann.
(a) (b)
(c) (d)
Abbildung 5.20: Rückstreuelektronenaufnahmen der ternären Mn53,52Al39,83Ga6,65-
Legierung nach der Wärmebehandlung bei 700 ◦C für 4 h (a), 6 h (b),
24 h (c) und 7Tage (d). Die hellen Bereiche zeigen die sich bildende
β-Mn-Phase, die in Anzahl und Gröÿe zunimmt.
Die starken Veränderungen, die mit den Zersetzungsprozessen einhergehen, zeigen deutli-
che Diusionsvorgänge während der 700 ◦C-Wärmebehandlung. In den binären Systemen
wird deutlich, dass die Löslichkeit von Gallium in β-Mn viel geringer als die von Alu-
minium in β-Mn ist. Die geringe Löslichkeit von Gallium kann auch im ternären System
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beobachtet werden. Die gebildete β-Mn-Phase weist nur 3,3 at.% Gallium auf. Da sich
bei der Zersetzung von L10 zunächst die β-Mn-Phase bildet, kann dies als Ursache für
die verbesserte thermische Stabilität der L10(ε)-Phase angesehen werden. Erst durch eine
Diusion des Galliums in der L10(ε)-Phase kann eine für die Bildung von β-Mn ausreichen-
de Ga-Konzentration erreicht werden. Anschlieÿend wandelt sich die an Mangan verarmte
Restphase in γ2 um.
Eine Bestimmung der Zersetzungskinetik kann durch magnetische Messungen an den wär-
mebehandelten Proben vorgenommen werden. Aus diesem Grund wurden Proben der
Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung nach jeder Wärmebehandlungsdauer einer Untersuchung im
VSM unterzogen. Die in Abbildung 5.21 dargestellten Ausschnitte der Hysteresekurven
zeigen dabei, dass die Sättigungsmagnetisierung nur langsam durch die stattndende Zer-
setzung absinkt. Nach 2 Stunden bei 700 ◦C zeigt die Probe noch 97,6 % der ursprünglichen
Sättigungsmagnetisierung. Nach einer Woche liegt der Wert für µ0Ms bei 0,425 T und so-
mit bei mehr als der Hälfte des Ausgangswertes. Mit der Annahme, dass der Phasenanteil
der L10-Phase bei etwa 50 % liegt, sollte dies in etwa der Magnetisierung der L10(γ2)-
Phase entsprechen. Dabei kommt es jedoch zu einer leichten Unterschätzung, da sich
die Phasenzusammensetzung geändert hat. Der Mn-Anteil der verbleibenden L10-Phase
liegt mit etwa 53 at.% zwischen dem der beiden Mn54,9Al39,0Ga6,1- und Mn51,6Al41,3Ga7,0-
Ausgangsphasen. Deshalb lässt sich sagen, dass das magnetische Moment der verbleiben-
den L10-Phase zwischen dem der beiden vorher existierenden L10-Phasen liegen muss.
Die genauen, aus den Hysteresekurven ermittelten Sättigungsmagnetisierungswerte für al-
le Wärmebehandlungen sind in Tabelle 5.4 zu nden.
Tabelle 5.4: Sättigungsmagnetisierung der Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung nach Wär-
mebehandlung bei 700 ◦C für verschiedene Heizdauern.
Dauer µ0Ms/T
0 h 0,825
2 h 0,805
4 h 0,738
6 h 0,683
24 h 0,638
7 Tage 0,425
78
5.4 Phasenstabilität der L10-Phasen
Abbildung 5.21: Erster Quadrant der Hysteresekurven der bei 700 ◦C wärmebehandel-
ten Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierungen im Vergleich zu der vollständig
in die L10-Phase umgewandelten Ausgangsprobe (schwarz).
Aus der Sättigungsmagnetisierung lässt sich der Phasenanteil der sich zersetzenden L10-
Phase bestimmen. Trägt man die Anteile der vorangeschrittenen Zersetzung logarithmisch
über die Zeit auf, erhält man eine Avrami-Kurve, die eine Beschreibung der Kinetik der
Phasenumwandlung ermöglicht. Durch die Avrami-Gleichung 2.19 lässt sich der Anteil der
umgewandelten Phase X mit Nukleationsrate und Wachstum in Abhängigkeit von der Zeit
t beschreiben [71, 72, 73]. Mit der Annahme, dass die Zersetzung nach 7 Tagen vollständig
abgeschlossen ist, lässt sich der sigmoidale Verlauf der Messpunkte in Abbildung 5.22 erken-
nen. Über eine Anpassung der Avrami-Gleichung an die Messpunkte können der Avrami-
Koezient k und der Avrami-Exponent n bestimmt werden. Die in schwarz dargestellte
Kurve in Abbildung 5.22 entspricht der mathematischen Anpassung der Avrami-Gleichung
an die erhaltenen Messpunkte. Beide Gröÿen k und n wurden dafür als freie Parameter
angepasst. Ihre Werte ergeben sich zu k = 0,08 und n = 0,68. Es ist bekannt, dass diu-
sionsgesteuerte Prozesse in der Regel zu geringen n-Werten führen [70]. Im Überblick der
verschiedenen Interpretationen des Avrami-Exponenten (Tabelle 2.5) ist zu sehen, dass für
einen diusionsgesteuerten Prozess mit Bildung von Ausscheidungen an Versetzungen ein
Wert von n ≈ 2/3 aufgeführt wird. Dieser passt gut mit den ermittelten Wert überein. Es
wird jedoch berichtet, dass eine Beschreibung mit n = 2/3 nur für kurze Zeitspannen eine
gute Übereinstimmung liefert [70]. Das könnte ein Grund sein, warum die schwarze Kurve
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in Abbildung 5.22 den gemessenen Wert nach 7 Tagen deutlich unterschreitet. Beachtet
man, dass sich nach den 7 Tagen die L10(ε)-Phase vollständig zersetzt hat, sollte die An-
passungsfunktion sicher durch den entsprechenden Messpunkt verlaufen. Eine unter diesen
Gesichtspunkten geeignete Anpassung erfolgt mit den Parametern k = 0,03 und n = 1
und ist als rote Linie in Abbildung 5.22 eingetragen. Da es sich bei der Zersetzung um
einen komplexen Vorgang aus mehreren Stufen handelt, sollte die vorgenommene Analyse
zur Reaktionskinetik nur als Abschätzung angesehen werden. Dennoch lassen sich über die
gewonnenen Parameter mögliche Prognosen über den Zersetzungsverlauf abschätzen.
Abbildung 5.22: Aus den Sättigungsmagnetisierungen bestimmter Anteil der zersetz-
ten L10-Phase. Die schwarze Linie entspricht der Anpassung der
Avrami-Gleichung an die gemessenen Daten. Eine Anpassung an die
Messpunkte mit xiertem n = 1 ergibt die rote Linie.
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Durch die Langzeitwärmebehandlungen wurde ersichtlich, dass von den zwei gebildeten
L10-Phasen eine thermisch stabil ist. Dabei handelt es sich um das analog zum Mn-
Ga-System aus der γ2-Phase gebildete L10(γ2). Ausschlieÿlich die aus ε entstandene
L10(ε)-Phase hat sich nach den 7 Tagen zersetzt. Jedoch erwies sich die Zugabe von
geringen Ga-Mengen als geeignet den Zersetzungsprozess stark zu verlangsamen.
Nach dieser Erkenntnis stellt sich die wichtige Frage, inwieweit die Curie-Temperatur
der verbleibenden L10-Phase beeinusst wurde. Es ist zu erwarten, dass es zu einer
Änderung in der Curie-Temperatur durch die leicht unterschiedliche Zusammensetzung
kommt. In Abbildung 5.23 ist ein Vergleich der thermomagnetischen Messungen vor und
nach der Langzeitwärmebehandlung bei 700 ◦C dargestellt. Es ist deutlich der erwartete
Unterschied zu erkennen. Der Kurvenverlauf der bei 700 ◦C wärmebehandelten Probe
zeigt ein einphasiges Verhalten, dass eine Curie-Temperatur zwischen denen der beiden
L10-Ausgangsphasen vermuten lässt. Für die aus der Ableitung der Kurve bestimmte
Curie-Temperatur konnte dabei ein Wert von 316 ◦C ermittelt werden. Es scheint, dass
insbesondere der prozentuale Anteil von Mn-Atomen einen Einuss auf die Veränderung
der Curie-Temperatur hat. Damit folgen die ternären Legierungen dem von den binären
Mn-Al- und Mn-Ga-Legierungen bekannten Verhalten [65, 79].
(a) (b)
Abbildung 5.23: (a) Thermomagnetische Messung der Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung
im optimierten Ausgangszustand (rot) und nach 7-tägiger Wärme-
behandlung bei 700 ◦C (blau). (b) Erste Ableitung der Magnetisie-
rungsmessungen mit daraus ermittelten Curie-Temperaturen.
81
5 Das ternäre Mn-Al-Ga-System
Die Untersuchungen zur thermischen Stabilität haben zum einen gezeigt, dass es möglich
ist, eine thermisch stabile und eine thermisch metastabile L10-Phase in einer Probe zu er-
zeugen. Weiterhin konnte durch die Substitution von Aluminium mit wenigen Atomprozen-
ten Gallium eine deutliche Verlangsamung der Zersetzung erreicht werden. Dadurch weisen
die ternären Legierungen bei vergleichbaren magnetischen Eigenschaften einen deutlichen
Vorteil gegenüber den binären Mn-Al-Legierungen auf. Weiterhin könnte mit zukünftigen
Untersuchungen versucht werden, die beiden L10-Phasen zu separieren und eine getrennte
Optimierung zu ermöglichen.
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Für die Herstellung von Magneten ist der Erhalt der magnetischen Phase wichtig. Die
Untersuchungen in dieser Arbeit haben sich mit der Bildung der hartmagnetischen
L10-Struktur in binären Mn-Ga- und ternären Mn-Al-Ga-Legierungen beschäftigt. Dabei
erfolgte eine umfassende Betrachtung der Phasengleichgewichte und der thermischen
Stabilität der L10-Phase. Nach Erhalt der gewünschten L10-Phase schloss sich eine
Betrachtung der magnetischen Eigenschaften an.
Die Untersuchung des binären Mn-Ga-Systems fand an drei verschiedenen Legierungen
statt. Der Ga-Anteil wurde dabei in 5 at.%-Schritten zwischen 35 at.% und 45 at.%
variiert. Es zeigte sich, dass die im Lichtbogenofen erschmolzenen Proben Phasengemische
aus ε, λ und δ-Mn bildeten. Dierenzialkalorimetrische Messverfahren, in Kombination
mit Röntgenbeugung, ermöglichten eine Bestimmung der Umwandlungstemperatur für die
Bildung der L10-Phase. Dabei erwies sich eine Wärmebehandlungstemperatur von 500 ◦C
als geeignet, um in allen Legierungen eine phasenreine L10-Struktur zu erzeugen. Aus den
Röntgenbeugungsbildern konnten mit der Rietveld-Verfeinerung die Gitterparameter für
die L10-Struktur bestimmt werden. Dabei ergab sich ein Anstieg des Gitterparameters
a mit zunehmendem Mn-Anteil. Gleichzeitig nahm der Wert für den Gitterparameter
c ab. Dies resultiert in einem abnehmenden c/a-Verhältnis. Weitere DSC-Messungen
bis zu 800 ◦C wiesen unterschiedliche Phasenübergänge für die verschiedenen Legie-
rungszusammensetzungen auf. Dabei konnte für die Mn55Ga45-Probe eine irreversible
Umwandlung der L10-Phase in die λ-Phase bei 655 ◦C beobachtet werden. Eine genaue
Zuordnung der weiteren endothermen und exothermen Reaktionen konnte auf Grund der
Reversibilität nicht durchgeführt werden, jedoch sind reversible Umwandlungen in die
γ2-Hochtemperaturphase denkbar.
Bei der Bestimmung der intrinsischen magnetischen Eigenschaften waren externe Felder
bis zu 14 T geeignet, um die Proben in den Sättigungsbereich zu überführen. Das aus
den Messungen bestimmte Ms zeigte eine starke Abhängigkeit von der Legierungszusam-
mensetzung und ergab einen maximalen Wert von 0,81 T für die Mn55Ga45-Legierung.
Mit zunehmendem Mn-Anteil sinkt Ms, da sich mehr überzählige Mn-Atome auf den
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Ga-Gitterplätzen benden und antiferromagnetisch koppeln. Unter Zuhilfenahme des
Gesetzes über die Einmündung in den Sättigungsbereich lässt sich eine Abschätzung über
die Anisotropiekonstante K1 und das Anisotropiefeld Ha treen. In beiden Fällen ist ein
Anstieg mit zunehmendem Mn-Gehalt beobachtbar. Doch selbst die niedrigsten Werte
von K1 = 1,40 MJm−3 und µ0Ha = 4,4 T für die Mn55Ga45-Legierung lassen auf eine
starke Anisotropie schlieÿen. Auch für die Curie-Temperatur ist eine starke Abhängigkeit
von der Legierungszusammensetzung zu erkennen. Die Werte stiegen dabei von 337 ◦C
auf 431 ◦C mit zunehmendem Mn-Anteil, was für die meisten technischen Anwendungen
ausreichend hoch sein sollte. Weiterhin bestätigt der Verlauf der thermomagnetischen
Messkurven die Zunahme der antiferromagnetischen Kopplung mit steigender Anzahl von
Mn-Atomen.
Die magnetischen Messungen ergaben, dass für die Umsetzung zu technisch anwendbaren
Permanentmagneten die Mn55Ga45-Legierung das gröÿte Potenzial besitzt. Die extrinsi-
schen Gröÿen wie Remanenz und Koerzitivfeldstärke waren jedoch in den vorliegenden
Volumenproben viel zu niedrig. Um sie zu verbessern, wurden Mn55Ga45-Proben zu
Pulver gemahlen. Dabei konnte eine Steigerung der Koerzitivfeldstärke um das 20-fache
auf etwa 0,4 T erzielt werden. Der Kurvenverlauf der Magnetisierung lies dabei auf ein
Pinningverhalten schlieÿen. Während die Koerzitivfeldstärke anstieg, war ein Abfall
der Sättigungsmagnetisierung wahrzunehmen. Mit einer weiteren Wärmebehandlung
bei 400 ◦C konnte der Wert für die Sättigungsmagnetisierung wieder auf den Wert der
Volumenprobe angehoben werden. Durch diese zusätzliche Glühung kam es wahrscheinlich
zum Ausheilen von Defekten, was wiederum die Koerzitivfeldstärke absenkte. Dennoch
besaÿ das Pulver nach diesen Prozessen ein Hc von 0,217 T, was ein 4-fach höherer Wert im
Vergleich zur Volumenprobe ist. Bei der zusätzlichen Wärmebehandlung der Pulverproben
konnte gezeigt werden, dass bei Temperaturen über 400 ◦C eine Umwandlung der L10-
Phase in die λ-Phase beginnt. An den optimierten Pulverproben konnte die Möglichkeit
der Ausrichtung im Magnetfeld nachgewiesen werden. Der Texturgrad der Ausrichtung
war dabei abhängig von der Pulverpartikelgröÿe. Die beste Texturierung wurde für Pulver
mit einer Partikelgröÿe kleiner 10µm erreicht und spiegelte sich in einem Texturgrad
von 0,45 wider. Weiterhin war es möglich die so gefertigten Mn55Ga45-Pulver mit einer
Heiÿpresse zu kompaktieren. Dafür wurde eine Heiztemperatur von 400 ◦C gewählt, um
eine Zersetzung der L10-Phase zu vermeiden. Die erhöhte Koerzitivfeldstärke blieb dadurch
annähernd erhalten. Auf diese Weise konnte erstmals eine Mn55Ga45-Volumenprobe mit
einer Koerzitivfeldstärke von 0,16 T erzeugt werden. Die Magnetisierung der kompak-
tierten Probe ist im Vergleich zum Ausgangspulver etwas reduziert, was auf die 83 %
Packungsdichte zurückzuführen ist.
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Die Untersuchungen an den binären Mn-Ga-Legierungen haben gezeigt, dass die ma-
gnetischen Eigenschaften stark von der Legierungszusammensetzung abhängen. Dabei
erwies sich die Mn55Ga45-Legierung auf Grund ihrer hohen Sättigungsmagnetisierung
als aussichtsreichster Kandidat für eine weitere Optimierung. Die Pulverherstellung
als Möglichkeit der Verbesserung von Koerzitivfeldstärke und Remanenz wurde erfolg-
reich nachgewiesen. Als Resultat konnte eine heiÿkompaktierte Volumenprobe aus den
verbesserten Pulvern hergestellt werden. Für eine technische Anwendung sind jedoch
noch weitere Optimierungsschritte notwendig. Auÿerdem ist es aus ökonomischer Sicht
wünschenswert, den Ga-Anteil so gering wie möglich zu halten. Dies legt den Übergang
zu Mn-Al-Ga-Legierungen nahe, bei denen versucht wurde, einen groÿen Anteil der
Ga-Atome durch Al-Atomen zu substituieren.
Die Herstellung der ternären Legierungen wurde bei einem Al/Ga-Verhältnis von 1
begonnen und stufenweise bis zu einem Verhältnis von 7 gesteigert. Die entstandenen Le-
gierungen hatten dabei die Sollzusammensetzungen Mn55Al45−xGax mit 5, 625 < x < 22, 5.
Die chemische Bestimmung der Zusammensetzungen ergab jedoch eine um 1,5 at.% bis
2 at.% geringere Mn-Konzentration für alle ternären Legierungen. Das Al/Ga-Verhältnis
entsprach annähernd den gewünschten Werten.
Um die Phasenbildung der L10-Phase in den Mn-Al-Ga-Legierungen zu verstehen, wurden
verschiedene Wärmebehandlungen durchgeführt und jeweils die Phasenzusammensetzung
mit XRD-Messungen bestimmt. Ausgehend von einem Phasengemisch aus L10- und
γ2-Phase für die Legierungen mit x ≤ 9,89 sowie einer reinen γ2-Phase für x ≥ 11, 86
ergab sich nach einer Wärmebehandlung bei 600 ◦C für 24 Stunden, dass für die Ga-
reichen Legierungen die reine L10-Phase erzeugt werden konnte. Die anderen Proben
wiesen weiterhin ein Phasengemisch aus L10, γ2 und β-Mn auf. Diese Wärmebehandlung
eignete sich somit nur für die Ga-reichen Legierungen zur Bildung der L10-Phase.
Um für die Ga-armen Legierungen ausschlieÿlich die L10-Phase zu erzeugen, war eine
zweistuge Wärmebehandlung notwendig. Dabei führte das kontrollierte Abkühlen der
Proben von 1100 ◦C, analog zum binären Mn-Al-System, zur Bildung von L10 aus
der ε-Hochtemperaturphase (L10(ε)). Weiterhin war eine γ2-Restphase zu beobachten.
Eine zusätzliche Wärmebehandlung bei 500 ◦C für 24 Stunden führte im Anschluss zur
Umwandlung der verbliebenen γ2-Phase in L10 (L10(γ2)). Die Existenz zweier, auf
unterschiedlichen Wegen gebildeter L10-Phasen konnte durch den Unterschied in den
Gitterparametern identiziert werden, was sich in den XRD-Bildern in einer Aufspaltung
der (200)- und (002)-Reexe zeigt.
Gefügeuntersuchungen am REM ermöglichten eine klare Unterscheidung der γ2- und
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der L10-Bereiche nach der 1100 ◦C-Wärmebehandlung. Insbesondere für die γ2-Bereiche
konnte ein markantes Zwillingsgefüge beobachtet werden. Die EDX-Analyse erlaub-
te die Bestimmung der lokalen Legierungszusammensetzung beider Phasen. Bei der
Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung ergab sich für die L10(ε)-Phase eine Zusammensetzung
von Mn54,9Al39,0Ga6,1, wohingegen die γ2-Phase mit Mn51,6Al41,3Ga7,0 deutlich ärmer an
Mangan war. Das Al/Ga-Verhältnis blieb dabei für beide Bereiche annähernd konstant.
Ein EDX-Linienscan konnte die Änderung der Phasenzusammensetzung bestätigen und
deutet im Rahmen der Auösegenauigkeit auf einen scharfen Übergang zwischen den
Phasen hin. Nach einer zusätzlichen Wärmebehandlung bei 500 ◦C war eine vollständige
Umwandlung der γ2-Bereiche in L10(γ2) zu erkennen. Wegen der Domänenstruktur, die
mit Kerr-Aufnahmen sichtbar gemacht wurde, kann geschlussfolgert werden, dass die
Umwandlung der γ2-Phase an den Phasengrenzen beginnt. Dabei wurde die Orientierung
der Nachbarkörner adaptiert und ein Wachstum der magnetischen Domänen in annähernd
gleiche Richtungen weitergeführt.
Die zwei verschiedenen L10-Phasen haben unterschiedliche Curie-Temperaturen. Dieses
ist vor allem durch den unterschiedlichen Mn-Gehalt zu erklären. Eine Zuordnung der
beiden TC war durch eine Messung vor und nach der 500 ◦C-Wärmebehandlung möglich.
Für die Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung führte dies zu einem TC1 = 283 ◦C für L10(γ2)
und zu einem TC2 = 354 ◦C für L10(ε). Die gemessenen Ms waren für alle ternären
Legierungen höher als für die binären Legierungen. Der maximale Wert wurde für die
Mn52,88Al41,24Ga5,88-Legierung mit µ0Ms = 0,85 T erreicht. Mit dem Gesetz über die
Einmündung in die Sättigung wurden für alle Legierungen aus den Messungen bis 14 T die
Anisotropiekonstanten K1 und darauf aufbauend die Anisotropiefelder Ha bestimmt. Die
Anisotropiekonstante K1 lag für alle ternären Legierungen mit etwa 1,5 MJm−3 höher als
für Mn55Ga45 und Mn55Al45. Daraus ergaben sich zu den binären Systemen vergleichbare
Anisotropiefelder von 4,51 T bis 4,75 T. Für die Legierungen mit zwei L10-Phasen konnten
die Sättigungsmagnetisierungen und Anisotropiekonstanten nur als Superposition aus
beiden Phasen bestimmt werden.
Nach der Betrachtung der intrinsischen magnetischen Eigenschaften wurde die thermische
Stabilität der L10-Phasen in den ternären Legierungen untersucht. Dabei stand besonders
die Ga-arme Mn53,52Al39,83Ga6,65-Legierung im Fokus. Nach einer Wärmebehandlung bei
700 ◦C für 2 Stunden traten im Gegensatz zur binären Mn55Al45-Legierung keine Anzeichen
einer Zersetzung in den XRD-Bildern auf. Ausschlieÿlich durch REM-Aufnahmen konnten
kleine β-Mn-Körner identiziert werden. Davon ausgehend wurden die Haltezeiten bei
700 ◦C stufenweise bis auf 7 Tage ausgedehnt. Die XRD-Aufnahmen wiesen mit zuneh-
mender Dauer zunächst die Bildung von β-Mn und später von γ2 auf. Allerdings war
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nach 7 Tagen noch ein sehr starker L10-Reex zu erkennen. Die Gitterparameter der
verbleibenden L10-Phase deuteten darauf hin, dass sich während der Wärmebehandlung
die L10(ε)-Phase zersetzt hat und die L10(γ2)-Phase thermisch stabil blieb. Weiterführende
Untersuchungen im REM zeigten, dass sich bei der Zersetzung zunächst β-Mn-Körner
an den Phasengrenzen gebildet hatten und nach 7 Tagen groÿe Bereiche von L10, β-Mn
und γ2 zu nden waren. Eine Bestimmung der Zusammensetzungen ergab, dass die β-
Mn-Bereiche mit Mn59,1Al37,6Ga3,3 sehr Mn-reich und Ga-arm waren. Hingegen fand eine
Mn-Verarmung für die γ2-Phase (Mn49,1Al42,8Ga8,1) statt. Daraus kann geschlussfolgert
werden, dass beim Zerfall der L10(ε)-Phase eine Konzentrationsänderung notwendig ist. So
scheint für die Bildung von β-Mn ein hoher Mn-Anteil und ein geringer Ga-Anteil notwen-
dig zu sein. Dies erklärt die verbesserte thermische Stabilität der ternären Legierung, da
zunächst eine Diusion der Ga-Atome stattnden muss. Bei der verbleibenden L10-Phase
kam es ebenfalls zu einer leichten Veränderung der Zusammensetzung (Mn53,1Al40,2Ga6,7).
Die Sättigungsmagnetisierung der Probe sank durch die langsam stattndende Zersetzung
nach 7 Tagen auf µ0Ms = 0,425 T. Aus dem Abfall der Magnetisierung wurde über die
Avrami-Gleichung ein Modell zur Beschreibung der Zerfallskinetik abgeschätzt. Dabei
zeigte sich, dass für den Avrami-Koezient k Werte zwischen 0,08 und 0,03 sowie für den
Avrami-Exponenten n Werte zwischen 0,68 und 1 geeignet sind.
Aus den Ergebnissen dieser Arbeit wird ersichtlich, dass es für die weiterführende For-
schung an Selten-Erd-freien Permanentmagneten vielversprechende Ansätze im Mn-Ga-
System und besonders im Mn-Al-Ga-System gibt. Die intrinsischen magnetischen Eigen-
schaften weisen ein hohes Potenzial zur möglichen Bildung eines Permanentmagneten mit
einem Energieprodukt über 100 kJm−3 auf. Aus den intrinsischen Messungen für die ter-
nären Legierungen lassen sich Energiedichten bis zu (BH)max = 136 kJm−3 (≤ µ0M2s /4)
und Koerzitivfeldstärken bis zu µ0Hc = 1 T (≈ Ha/5) abschätzen. Um diese zu erreichen,
ist jedoch eine umfangreiche Optimierung des Gefüges und der Textur notwendig. Bei der
Bildung der L10-Struktur in den ternären Legierungen war es möglich, den Ga-Anteil bis
auf wenige Atomprozente zu senken. Dennoch konnte die thermische Stabilität der L10-
Phase deutlich gesteigert werden, was weiterführende Prozessschritte zur Optimierung der
extrinsischen Gröÿen erlaubt. Durch die geeigneten Wärmebehandlungsschritte ist es mög-
lich, in einer Probe sowohl eine thermisch stabile L10(γ2)-Phase als auch eine metastabile
L10(ε)-Phase zu erzeugen.
In weiterführenden Arbeiten sollte versucht werden, diese beiden Phasen zu trennen, um
zum Beispiel ausschlieÿlich die L10(γ2)-Phase weiter zu verwenden. Dadurch könnten an
ihr gezielte Untersuchungen zur Herstellung neuer Selten-Erd-freier Magnete erfolgen.
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